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第 1 章 序論 
 
 
第１－１節 緒言 
わが国の製造業は戦後の復興と共に再始動し、鉄鋼、建設、造船等を中心とする第
２次産業がまず目覚しい発展を遂げていった。それらの日本の重工業素材となる厚鋼板
の需要も急激に高まり、厚板工場も戦後順次再稼動していき、更に新たな厚板工場の建
設が進められていった。 
厚鋼板を用いた構造物の建造法において、戦後大きく発展したのが、ﾘﾍﾞｯﾄに代わっ
て普及していった溶接施工による接合法である。厚鋼板製造技術においても溶接し易い
鋼板の研究開発が進み、炭素当量、PCM 等の溶接性の指標となる添加合金量が提案され、
溶接用鋼板に関する規格類の整備、溶接継手の破壊靭性評価手法の確立と、本格的に溶
接構造物を中心にした鋼構造物建造体制が構築されていった。この流れの中にあって、
最も大きく溶接施工技術の向上に貢献したのが、TMCP（Thermo-Mechanical Control 
Process）技術である。 
造船業界からの熱い要請と同時に、アラスカの長大ラインパイプ建設用大径鋼管受
注に伴い、生産性・コストを犠牲にせずに厚鋼板の溶接性を初めとする品質を向上させ
得る新技術として、1970 年代にまず制御圧延技術 1)が登場し、続いて直接焼入れ法の実
機適用 2）,3)、そして 1980 年代には熱間のオンライン加速冷却法 4)が導入された。これら
TMCP 法で総括される技術の登場によって、厚板は非常に溶接し易い材料となり、鋼板
の強靭性も目覚しく向上していった。ただし、この急激な進歩の中で取り残されたのが、
溶接熱影響部（HAZ: Heat Affected Zone）の靭性であり、母材、溶接金属の性能はどんど
ん向上したが、溶接で熱影響をうけた部分の靭性のみはなかなか改善しなかった。 
そこで、TMCP 技術にやや遅れをとりながらも、HAZ の靭性向上のための冶金的技
術が次の研究課題として取り上げられ、鉄鋼会社を中心にして鋭意研究が進められた。
こうして、1980 年代頃から HAZ の靭性を向上させる材料設計手法が種々世の中に紹介さ
れていくようになった。これらの研究は、HAZ 中で靭性の悪化に影響が大きいと考えら
れているある材料因子に注目し、それらの因子の軽減ないしは改質を狙ったものが主体
であり、純粋に冶金的で微視的な視点からのアプローチであった。一方で、溶接継手と
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しての力学的不均一性に焦点をおき、破壊力学的手法によって HAZ の靭性変化を説明・
評価しようとする巨視的なアプローチも、主に鋼構造の設計、建設、施工を生業とする
重工業関連業界の音頭で大学、官公庁研究機関、および鉄鋼業界を巻き込んで進められ
た。前者の成果は、各業界で厚鋼板の単層大入熱溶接施工が行われている現状をみれば
明らかであり、各鉄鋼会社毎に色々なブランドをもった HAZ 靭性対策鋼が出回っている。
一方後者の破壊力学面からのアプローチは、例えば、WES2805｢溶接継手の脆性破壊発生
および疲労き裂進展に対する欠陥評価方法｣5) 等の新たな規格制定という形で結実して
いった。 
以上に述べたように、HAZ の靭性も現在では実用上問題とならないレベルまで向上
し、尐なくとも日本においては、溶接施工後も母材の優れた強靭性を保持しえる鋼材が
調達でき、その溶接施工技術環境が整ったと言える。しかし、これらの成果は一般工業
用に現在最も多く使用されている、引張強さにして 400～500MPa クラスの低炭素鋼に対
する溶接入熱が中程度の場合の結果であり、更に高強度の鋼材に対してはいまだそれら
の研究成果をそのまま拡大できないのが現状である。その理由のひとつには、実際の HAZ
の靭性を支配している要因が、低炭素鋼で結論づけられたほど単純ではなく、高強度鋼
となった場合には複数の靭性支配要因が関与し始めるためであると考えられる。また、
溶接入熱が変化した場合に、添加元素や窒化物・酸化物の影響の仕方が変化することか
ら、旧来の知見を全ての溶接条件に適用することはできない。特に溶接入熱が小さくな
り、冷却速度が極端に速くなった場合、あるいはその逆に溶接入熱が非常に大きくなり、
高温に加熱される時間が長くなると同時にその後の冷却速度も非常に遅くなった場合、
このようなそれぞれ両極端の条件下では、いまだ十分な知見が得られていない。これは、
ひとえに本質的な HAZ の破壊機構が完全に把握できていないことに由来する。 
そこで、本研究では、低炭素鋼における HAZ の材料要因と破壊靭性の関係を再度詳
細に検討し、本質的な破壊機構を明確にするという観点から考察を加えた。 
 
 
第１－２節 これまでの研究と問題点 
  リベット構造が溶接構造に移り替わるに従い、溶接部の品質向上が大きな技術的テ
ーマとなっていったが、その過程で特に鋼構造関係の技術者を悩ませたのが、HAZ の靭
性がばらつくことであった。その原因に関する調査・研究が次第に進むにつれて、その
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ばらつきの原因が尐しずつ明らかになっていった。その理由を説明するための研究には
大きく分けて２通りの方法論があり、ひとつは決定論的な立場から靭性が悪化する主因
を見つけるための主にミクロ的な視野からの研究であり、もう一方は、ばらつきを種々
の不均一からくる統計的な結果として捉える確率論的なアプローチである。 
前者の決定論的な研究にも２種類のアプローチがあり、材料・冶金研究者は靭性の
主因を HAZ 中のミクロ的不均一因子の中から見出だそうとして、種々の基礎的な HAZ
組織の観察、検討が進められた 6)-16)。その結果、HAZ 靭性が主に破面単位（ないしは平
均有効結晶粒径、あるいは旧オーステナイト粒径）と島状マルテンサイト（あるいは M-A
組織：Martensite-Austenite constituent）とによって特に大きな影響を受けることが次第に
明確になった。一方、構造力学・破壊力学の立場から、溶接金属、HAZ、母材間の強度
的、靭性的不均一に着目して、溶接継手に荷重がかかった場合の塑性変形挙動解析から
破壊発生のし易さを議論する研究も数多くなされた 17)-22)。これらの研究によって、溶接
金属のオーバーマッチ（溶接金属の降伏点が母材の降伏点よりも高い場合）、あるいはア
ンダーマッチ（溶接金属の降伏点が母材の降伏点よりも低い場合）の状況によって、靭
性の低い HAZ からの破壊のし易さが異なること、等、溶接継手特有のマクロ的不均一が
溶接継手靭性に与える影響を合理的に理解できるようになった。 
  しかし、これまでのこれら決定論的な多くの研究を通しても、溶接継手の破壊がど
のような過程で発生するのかという疑問に完全に答えることはできない。溶接金属強度
が低すぎたために、あるいは M-A 組織が HAZ に大量に生成したために、低応力で破壊
が発生した、等という定性的な説明はできるものの、それらの関係をつなぐ機構につい
て決定論的な説明はできず、ばらつきを説明するためには確立論的なアプローチも必要
とならざるを得ないのが現状である。その理由のひとつは、ミクロ的な研究においては、
靭性低下の主因をM-A組織と関連させて考えるあまりに、HAZのどこから破壊が発生し、
得られた破壊靭性値が何を意味するものかを説明するステップが欠落しているためであ
る。ただし、一部で M-A の組織形態、そしてその集合としての強度的不均一によってそ
のギャップを埋める取り組みは行われてきたが 13), 23), 24)、未だ十分納得できるものには至
っていない。 
   一方で、HAZ 靭性値のばらつきを統計的に処理しようとする研究も自然な流れとし
て行われてきた 25)-29)。比較的に均一な組織を有すると想定される母材においても、破壊
靭性試験、例えば CTOD 試験、を実施すると試験結果は多くの場合、かなりのばらつき
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を有する。このようなばらつきを確率論的に当然生じる結果であると認めた上で、その
結果を利用して破壊現象を理解しようとするアプローチがこれらの研究である。例えば、
佐藤ら 28)-29)は、最弱リンクの考え方 30)に則った確率モデルにより、複数の試験片による
破壊靭性試験結果から最务化部の靭性レベルを推定したり、また逆に、混在する局部靭
性レベルがわかっている場合には試験結果のばらつきを推定し、評価に必要な試験片本
数に対する指針を与えたりすることができることを示した。ただし、このような確率論
的な方法は工業的に有用ではあるが、局部的な最弱部をどの程度までミクロ的な領域に
さかのぼって考えればよいのかを教えてはくれない。すなわち、新材料の開発の面から
観た場合には、疑問に完全に答えてくれない焦燥感が残らざるを得ない。 
  以上、HAZ 靭性务化の主因となる因子の探索に関する研究を中心にこれまでの研究
を振り返ってきたが、そこで主役とみられたオーステナイト粒径、M-A 組織、溶接部マ
クロ的強度不均一による HAZ 靭性の务化、ばらつきを、どのような具体的手段によって
改善することができるかという観点でも、特に鉄鋼会社が中心となって色々な観点から
数多く研究されてきた。これらの研究は、その大部分が冶金的な材料設計に関わるもの
であり、オーステナイト粒径（あるいは破面単位）のコントロール法に関しては、TiN 等
マイクロアロイ炭窒化物の活用法 31)、ボロンの活用法 32)-34)、酸化物の活用法 35), 36)、等、
種々の手段が開発された。M-A 組織のコントロール法に関しては、M-A 生成に影響の大
きな成分の悪影響を定量的に把握することによって 37)、M-A 組織を生成しやすい成分を
低減する成分設計がとられるようになった。また、溶接部のマクロ的不均一を避けるた
めのコントロール法に関しては、適正な溶接材料の選定、過剰な HAZ 軟化を軽減する成
分設計が必要であることが再認識された。これらの研究は主に HAZ の組織、靭性に対す
る母材成分組成の影響を推定することによって、その両者間の因果関係を説明したもの
である。 
HAZ 靭性に与える影響が比較的に単調、あるいは緩慢である元素については、以上
のような手法の研究が効を奏したものの、マイクロアロイのように、炭窒化物として存
在する場合と一旦溶解した後とで全く逆の効果をもたらす元素については、他の元素（炭
素、窒素、Ａｌ，等）との相互作用などが関係してくることから十分に明確で定量的な
議論は出来ていなかった。その原因はやはり溶接前のマイクロアロイの状態から溶接後
の HAZ 靭性の結果を直接に説明しようとしたところにギャップがあり、溶接中に初期の
マイクロアロイあるいはその析出物がどのように変化しているかについて、更に深い調
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査研究が必要とされていた。 
  また、以上の冶金的な HAZ 靭性、あるいは M-A 組織に関する研究においては、研
究対象となる溶接条件は、多層の比較的入熱の低い場合か、あるいは非常に大入熱の場
合、がほとんどであり、溶接入熱を変更した場合の系統的な観察は（特に M-A 組織に関
して）あまり実施されていない。その結果、溶接入熱によって個々の効果が如何に変化
し、溶接入熱によって改善施策を如何に調整すべきかという議論がかなり欠けていた。
すなわち、ほとんどの研究は、ある特定の溶接条件に対する冶金的な断面を調査したも
のであって、その他の溶接条件の場合を包含した冶金的、３次元的変化までを見渡せる
研究には至っていなかったのが現状であると思われる。 
  そこで本論文では、低炭素鋼における HAZ 部の材料要因と破壊靭性の関係を詳細に
検討し、本質的な破壊機構を議論した。 
 
第１－３節 本論文の構成 
上述したように、HAZ の靭性改善に関する研究および対策は、それぞれ限られた材
料、溶接条件に対して、その時の靭性に最も影響を与える因子を取り上げて検討したも
のが多い。同じ低炭素鋼といえども、材料の板厚が異なり、合金添加量がかなり変化し
た場合、ないしは溶接条件が大きく振れた場合には、既存の研究成果で得られた改善手
法が必ずしも万能薬とはなり得ず、逆に、全く功を奏さない場合も多い。その理由は、
冶金的改善施策の内容におけるマイナスの要因およびその影響に言及せずに、プラスの
効果のみを追求した結果であると考えられる。そこで、本研究では各 HAZ 靭性改善手法
の限界をよく吟味しつつ、影響の大きな材料因子を取り上げ、溶接熱サイクル中に材料
が受ける変化について再度詳細に検討した。それによって HAZ の靭性を直接支配してい
る、より現実的な要因を明らかにすると同時に、実際の製品としての高 HAZ 靭性厚鋼板
を成分設計する手法についての考え方についても、実例をもって示した。 
今回の研究対象とした材料は、最も需要の多い、引張強さが 400～500MPa クラスの
低炭素鋼である。その理由は、その枠を越えて例えば一般炭素鋼とすると、関与する変
態組織が多くなりあまりにも研究対象が広がってしまうからである。 
本論文の主要な研究・検討内容は、次の第２章から始まり、第６章までの５章に記
述されている。最後の第７章では、本研究で得られた主要な結論が総括されている。 
第２章では、HAZ が溶接中に受ける熱履歴により、どのような相変態が生じて、ど
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のような組織が得られるかを、低炭素鋼に対して基礎的に調査した。HAZ 中の各組織の
フェライト相の特徴を結晶学的に明らかにすると同時に、混在する島状マルテンサイト
（あるいは島状 M-A 組織）の形態について整理した。従来の研究では M-A 組織のみが注
目され、フェライト相の変化についてはほとんど言及されていなかった。しかし、第４
章の議論で明確になる通り、フェライト相の性状も HAZ 靭性を支配する要因の一部を構
成していることから、本研究では始めてフェライト相の変化についても調査を行った。
更に、HAZ 中に混在する各ミクロ組織の機械的性質についても再現熱サイクル試験によ
って調査し、各組織の有する強度、靭性のレベルを明らかにした。 
  第３章では、鋼材への添加元素の中でも特に HAZ の組織（そして靭性）に影響の大
きなマイクロアロイ元素である Nb、Ti、および同様な働きをする B に注目し、それらの
元素の炭窒化物が溶接中の熱履歴によって受ける変化を、実験を通して観察した。その
知見に基づき、第２章で観察した組織、機械的特性が得られる理由についても若干の捕
捉的検討を行った。これらのマイクロアロイ炭窒化物が溶接熱によってどのような変化
をするかについては、理論計算を介助した一部の研究 38), 39)を除いて、これまで実験的に
はほとんど研究されていない。HAZ 中のマイクロアロイ炭窒化物の変化について系統的
な実験調査を行ったのは、本研究が始めての試みである。 
  第４章においては、実際の溶接継手の HAZ に対して CTOD 試験を実施し、破壊の発
生起点について詳細に調査した。第２章の実験結果を利用して、溶接実継手 HAZ 中の微
視的な各位置の組織が有する機械的性質を予測する手法を開発し、破壊発生起点の特徴
を推定することを試みた。HAZ 中のミクロ的な各組織の有する機械的性質を推定し、そ
の分布を予測したのは、本研究が始めてである。本研究の結果、破壊発生起点には力学
的な特徴においてある共通点があることが判明し、その事実に基づいてより実態に近い
破壊発生機構を提案することができた。また、破壊発生箇所のミクロ的な組織が有する
破壊靭性値と、実溶接継手として評価された破壊靭性値との間に非常に密接な関係が存
在することが明らかとなった。すなわち、実継手で観察される破壊靭性値とは、その破
壊発生起点のミクロ組織が有する破壊靭性値であることが示唆された。 
  第５章では、溶接層数が単層ないしは２層程度となる大入熱溶接を取り上げ、緩慢
な熱サイクルでかつ再熱も受けない場合について、第２章で用いた方法と同様な再現熱
サイクル試験によって HAZ 組織を調査した。それにより、単層大入熱溶接時に HAZ に
おける組織と靭性を支配している特徴が、小入熱多層溶接の場合とどのように異なるか
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を検討した結果、溶接入熱が増加するに従って M-A 組織の分解が起こり、粗大なオース
テナイトから変態してできる組織の均一性が、大入熱溶接 HAZ の靭性をほとんど支配す
るようになることが明確となった。また、その大入熱溶接時の HAZ の組織に対しても、
ある特定の微量な添加成分が大きな影響を及ぼすことが確認された。 
  第６章では、これまでの各章の研究成果として、実際の厚鋼板の溶接熱影響部靭性
を改善するための合金設計手法について検討した。ただし、多層小入熱溶接と単層大入
熱溶接とで HAZ 靭性の支配因子に違いがあることから、それぞれのケースに適した合金
設計法が存在することを示した。すなわち、構造物によって目標となる厚鋼板の性能が
異なり、適した溶接法も異なることから、小入熱と大入熱溶接施工がされるふたつの代
表的な鋼構造物について、それぞれに最適な成分設計手法を開発し、その効果について
検証した。その結果、第２章から第５章までで得られた知見を応用した成分設計手法を
採用することにより、実構造物の HAZ 靭性を大幅に改善できることを示した。 
  以上の論文構成の通り、本論文では微視的・冶金的な HAZ の組織の解釈から説き起
こして、溶接継手における実際の破壊が組織因子に影響されてどのような機構で生じる
かを小入熱から大入熱溶接の条件下において明確にし、工業的見地からこれらの研究の
成果を実際の厚鋼板の材料設計に反映させる手法までを系統的に研究し、その結果をと
りまとめた。 
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第２章 溶接熱影響部の熱履歴と相変態挙動 
 
 
第２－１節 緒言 
  HAZ 靭性は、母材の化学成分と、溶接条件すなわち溶接により材料の受ける熱履歴、
とによって変化する。一般の低炭素鋼の場合には、Fig. 2-1 に示すように冷却速度が減尐
するに従って、組織はマルテンサイト→下部ベイナイト→上部ベイナイト→フェライ
ト・パーライトへと変化し、その組織変化に対応して、HAZ 靭性も変化する。組織的に
見ると上部ベイナイトが生成する場合に、靭性は最も务化し、その原因は M-A Constituent
の生成であると言われている 40), 41)。 
小溝ら 6)、7) は引張強
さ 490~590 N/mm2 級の鋼
材に対して、HAZ 靭性を
支配している要因につい
て研究した結果、限界
CTOD 試験の延性－脆性
遷移温度が、オーステナイ
ト粒径（ないしは破面単
位）と M-A 組織量とによ
ってほぼ支配されている
ことを見出した。彼らの得
た結果の一部を Fig. 2-2 お
よび Fig. 2-3 に示す。 
これらの関係に従っ
て、HAZ 靭性の変化を、
特にFig. 2-1のM-A組織が
生成するような鋼、溶接入熱条件の箇所に焦点をあてて溶接入熱の変数として現してみ
ると、Fig. 2-4 (a)のような概念図が得られる。すなわち、よく知られているように、溶接
入熱が増加するにつれて Fig. 2-5 のようにオーステナイト粒は成長し、その粒径粗大化の
結果として靭性は务化する 42), 43)。一方、M-A 組織量からみた場合には、M-A 組織は溶接
Fig. 2-1 Illustration of the relationship between 
microstructure and toughness in HAZ thermal cycled steel
40)
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入熱の増加に伴って一旦増加し、その後分解して減尐する傾向がある (Fig.2-641)) 。その
効果を鑑みると、靭性は溶接入熱の増加によって一旦务化した後、改善する方向に転化
することが予想される。これらのトータルの効果として、Fig. 2-4 (a)の概念図が得られる。
この概念図は、すなわち、Fig. 2-1 の右半分の条件領域に対して、その靭性をオーステナ
イト粒径と M-A 組織それぞれの重畳効果として描き直したものである。 
 
 
 
      (a) Single welding         （ｂ）Multi-pass welding 
    Fig. 2-4 Variation of heat affected zone toughness with heat input 
      （Schematic diagram for tensile strength 490～590 N/mm2 class steels） 
Fig 2-2 Relationship between ASTM grain 
size and crack initiation temperature atδ
c=0.25 mm 
6)
 
Fig 2-3 Influence of M-A constituent on 
crack initiation temperature atδc=0.25 
mm 
6)
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しかし、この Fig. 2-4 (a)は単層溶接の場合を想定した概念図であるが、入熱が小さく、
多層溶接を受ける HAZ の場合には、特定の温度域に再加熱された場合に極端に靭性の务
化した領域が生じ、そこにおいて M-A 組織が特徴的に増加することが観察されている 9)、
10)。この多層溶接に伴う局部脆化の影響を考慮すると、Fig. 2-4 (b)の概念図が得られる。
この領域では、溶接入熱が小さく、高温域に加熱される時間が短いことから、初層、多
層熱サイクルの区別なくオーステナイト粒径は小さく、靭性の务化する主因をほぼ M-A
組織に帰着させることができるであろう。すなわち、小入熱多層溶接の場合には HAZ 靭
性支配因子を M-A 組織に絞って研究を進めることができると考えられる。そこで本章に
おいては、まず靭性変動の激しいこの小入熱多層溶接の場合に焦点を絞り、溶接熱履歴
に伴う組織（特に M-A 組織の形態）、その時に得られる HAZ の靭性レベル、および破壊
形態、を再現熱サイクル試験によって追いかけてみることとした。 
 
 
Fig 2-5 Variation of prior austenite grain 
size with simulated heat input 
43)
 
Fig 2-6 Relation between cooling time 
from 800 to 500℃ and MA fraction 41) 
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第２－２節 実験方法 
  海洋構造物用として一般に用いられる降伏点 460 N/mm2 クラスの 30mm 厚 TMCP 鋼
を供試材とした。Table 2-1 に化学成分、Table 2-2 に母材の機械的性質、そして Fig.2-7 に
母材のミクロ組織を示す。 
Table 2-1 Chemical composition of base metal（unit: mass%） 
C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti Ceq 
0.07 0.23 1.51 0.007 0.001 0.30 0.48 0.010 0.015 0.38 
Note)  Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Table 2-2 Mechanical properties of base metal 
Tensile test Charpy impact test CTOD test 
0.2% proof stress 
(N/mm
2
) 
Tensile strength 
(N/mm
2
) 
Yield ratio 
(%) 
vTrs 
(℃) 
CTOD at –50℃ 
(mm) 
４６７ ５５７ ８４ －１１０ １．５５ 
 
  高周波誘導加熱を利用したシミュレータ
ーを用い、11mm 角棒に対して溶接入熱
5kJ/mm の SAW 多層溶接を想定した溶接熱サ
イクルを付与し、試験に供した。移動点熱源
を仮定した Rosenthal の解析解 42）によって溶
接熱サイクルを計算し、それを 20 ステップの
折れ線で近似させた後、試験機にプログラム
して試験を行った。冷却は液化窒素ガスと液
化水素ガスを使い分けることによって 200℃
までの範囲をシミュレートしたが、冷却速度 100℃／秒以上の領域では試験片温度をプロ
グラム通り追随させることはできなかった。200℃以下の温度範囲は空冷とした。熱サイ
クルは最大３回まで（三重の溶接熱を受けるところまで）行い、一回目、２回目、３回
目の各熱サイクルをその最高加熱温度によって、それぞれ Tp1、Tp2、Tp3 という記号で識
別した。再現した熱サイクルの例を Fig.2-8 に示す。 
Fig. 2-7 Microstructure of base metal 
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種々の熱サイクル後の組織は、加速電圧 20keV の SEM、および 200keV の TEM によ
って観察した。SEM を用いた観察では、井川らの２段階電解エッチ法 11) を用いて M-A
組織の識別を行った。また、組織観察とは別に、Fig. 2-9 に示すような試験片を用いて、
常温での引張試験（Fig.2-9(a)）、-30℃での切欠き付き引張試験（Fig.2-9(b)）、および-10℃、
-30℃および-50℃での CTOD 試験（Fig.2-9(c)）を実施した。切欠き付き引張試験は、破断
形態を SEM で観察するために実施したもので、Fig.2-9(d)に示す様に、破断した試験片を
中心線に沿って割断し、断面組織について前述した２段階電解エッチ法を用いて組織を
現出した後、破面と断面組織を同時に観察した。CTOD 試験は、機械切欠き加工後、疲労
Fig. 2-8 Examples of simulated thermal cycles for 5 MJ/m heat input weld 
 17 
予き裂を約 1.3mm 付与した後に実施した。 
 
 
 
 
第２－３節 種々の溶接熱サイクルで得られる組織とその機械的性質、破壊特性 
 
２－３－１ 組織観察 
  本実験においては、上述した通り、溶接入熱 5kJ/mm の SAW を想定しており、尐な
くとも粗粒域のオーステナイト粒径は初層に生成した旧オーステナイト粒径によって律
則されると考えられるので、組織観察としては M-A 組織の形態、量のみに注目して、最
Fig. 2-9 Shape and dimensions of test specimens machined from HAZ 
simulation test bars: (a) for tensile test, (b) for notched tensile test, (c) for 
CTOD test, and (d) SEM observation method for notched tensile test 
specimen (unit: mm) 
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大３重までの多層溶接による変化を追跡した。多層溶接熱影響部の組織分類については、
一般に採用されている用語法 12)、44)に従って、UACGHAZ (Unaltered Coarse Grained HAZ)、
FGHAZ (Fine Grained HAZ)、 ICCGHAZ (Inter-Critically reheated CGHAZ)、SCCGHAZ 
(Sub-Critically reheated CGHAZ)の４領域における組織を観察した。それぞれの組織分類の
ピーク温度域は、本論文では Table 2-3 のように定義した。 
Table 2-3 Classification of HAZ microstructure of multipass weld 
Peak temperature of first 
thermal cycle (Tp1) 
Peak temperature of subsequent 
thermal cycle (Tp2) 
HAZ microstructure 
Melting point ～ 1250℃ 
(CGHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ 700℃ ICCGHAZ 
 700 ～ 450℃ SCCGHAZ 
450 ～ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ 
(FGHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ 700℃ ICHAZ 
700 ～ FGHAZ 
850 ～ 700℃ 
(ICHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ ICHAZ 
 
   Fig. 2-10 に SEM 観察された代表的な組織を示す。各組織分類領域で観察された組織
を観察していくと、大きく分けて２種類の組織が存在することがわかる。ひとつは、M-A
組織が板状ないしはラス状に分布したもので、これらの組織は Tp1が高温の CGHAZ 温度
域に加熱された領域で観察される。ベイナイト生成温度域において、その界面に炭化物
の析出を伴わずに生成されるフェライトをベイニティックフェライトと呼ぶが、M-A 組
織はベイニティックフェライト・ラス間に取り残されて、長く伸びて生成した組織であ
る 8）。 
本実験で観察されたもうひとつの組織形態は、M-A 組織が塊状に析出したものであ
り、前者の M-A 組織に比べて方向性の弱い組織である。Tp1 があまり高くない場合や、
Tp2、Tp3 がα→γ変態温度直上の場合に観察される。この場合、周囲には同時にポリゴ
ナルフェライトが多く観察される。すなわち、オーステナイトから主に拡散変態を通し
てポリゴナルフェライトが生成し、変態が遅れて炭素濃化したオーステナイトが M-A 組
織になったものと思われる。 
  UACGHAZ と ICCG ないしは SCCGHAZ 組織分類領域では全てラス状の M-A 組織が 
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Fig 2-10 Shape and distribution of 
martensite islands for each HAZ-classified 
microstructure 
Fig 2-11 Fraction of martensitic islands vs. 
peak temperature (heat input=5kJ/mm) 
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観察されたが、M-A 組織の長さには組織分類領域による形態上の相違があり、UACGHAZ
で観察される長く伸びた板状に近い M-A 組織は、ICCG ないしは SCCGHAZ では短く分
断された文字通りのラス状となっている。ただし、M-A 組織の面積率を測定した結果、
Fig. 2-11 に示す通り、M-A 組織の量において、両者に大きな違いは観察されなかった。 
  1400℃に一回加熱されたUACGHAZで生成した長いM-A組織を透過型電子顕微鏡に
よって調査した結果、正方晶軸比が 1.1～1.3 の高炭素マルテンサイトであることが確認
された。一方母地相のフェライトについて電子線回折を行った結果、フェライトの回折
像と同時に、フェライト地と以下の Bagaryatskij の結晶方位関係にあるセメンタイトの弱
い回折像が認められた（Fig. 2-12）： 
 [100]C//[110]α、[010]C//[111]α、[001]C//[112]α         (2-1) 
下部ベイナイト組織中のフェライトとセメンタイトがこの結晶方位関係を有しているが、
炭素過飽和のフェライトから析出したセメンタイトの場合にも同じ方位関係が観察され
ている 45)。 
 
 
Fig 2-12 Transmission electron micrographs of 
UACGHAZ, (a) bright field image, (b) 
diffraction pattern and (c) its schematic 
representation (Tp1=1400℃) 
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Fig. 2-12 のフェライト中に下部ベイナイトの特徴的なセメンタイトを識別できないこと
から、今回観察しているフェライト組織は後者に相当すると考えられ、TEM 観察用の薄
膜試料作製中にフェライト地からわずかに析出し始めたセメンタイトを識別していると
推察される。すなわち、UACGHAZ 組織中のフェライト相は炭素過飽和の比較的硬質な
フェライト相を形成しているものと考えられる。 
  この UACGHAZ が二回目の熱サイクルによって再加熱された場合、再加熱温度が低
ければ初期の UACGHAZ 組織形態が継承され、たとえα－γニ相温度域まで加熱された
としても Fig. 2-10 の ICCGHAZ に示した通り、基本的な組織構造が残されている。ただ
し、M-A 組織は短く分割されたラス形状となり、塊状のセメンタイトも同時に観察され
るようになる（Fig.2-13）。この場合、母地はフェライトの単相となっており、転位網も非
常に尐ないことが観察され、UACGHAZ 中のフェライト相に比べて軟質となっているも
のと考えられる。 
 
 
 
Fig 2-13 Transmission electron 
micrographs of ICCGHAZ 
(Tp1=1400℃、Tp2=750℃) 
Fig 2-14 Transmission electron micrographs of 
ICCGHAZ subjected to 600℃ third thermal 
cycle: (a) bright field image, (b) diffraction 
pattern and (c) its schematic representation 
(Tp1=1400℃、Tp2=750℃、Tp3=600℃) 
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  この ICCGHAZ において観察された M-A 組織は、一部は UACGHAZ の M-A 組織の
場所から再変態して生成したものと思われるが、もともとフェライト地であったところ
から生成しているものもあると考えられる。実際、Fig.2-11 で測定した M-A 組織の量が
示す通り、ICCGHAZ における M-A 組織量は UACGHAZ 中の M-A 組織量に依存せず、
２回目の熱サイクルに依存して変化し、場合によっては UACGHAZ よりも M-A 組織が大
量に生成されることもありうる。Kim ら 13)も BS4360 Gr.50D 規格の 0.14%C 鋼に対して同
様な再現熱サイクル試験を実施しており、1350℃加熱の Tp1 サイクル材に比較して、800℃
の２回目の熱サイクルを受けた Tp2 サイクル材の方が、M-A 組織量は約 40％増加するこ
とを報告している。 
  ICCGHAZ が焼き戻しに相当するような低温域の三回目の熱サイクルを受けた場合
（SCCGHAZ）にも初期 UACGHAZ の結晶学的な特徴は継承される。ただし、M-A 組織
の分解は進むと考えられるが、Fig. 2-14 に示したように Tp3=600℃の熱サイクルをうけた
SCCGHAZ 中に、塊状セメンタイト以外にマルテンサイト組織が一部観察された。このこ
とは、本実験の供試材で、溶接条件５kJ/mm の場合、一旦生成した M-A 組織は 600℃程
度のテンパーサイクルでは簡単に分解しないことを物語っている。 
  以上、特に靭性务化の激しいとされる UACGHAZ、ICCGHAZ、SCCGHAZ に対して
組織の特徴を観察してきた。フェライト地、M-A 組織の長さ等の内容は変化するものの、
フェライト地にラス状の M-A 組織が方向性をもって分散しているという結晶学的特徴は
そのまま継承されていることがわかった。 
 
２－３－２ HAZ 再現組織の機械的性質 
  Fig.2-15 および Fig.2-16 に、単サイクル試験と二重サイクル試験（Tp1=1400℃）に伴
う供試材の機械的性質の変化を示す。ここで、Fig.2-16 中の添字 c、u は、BS7448 規格 46)
に示された CTOD 試験の破壊様式の差を示している（c は塑性変形を伴わないで（⊿a＜
0.2mm）破壊した時の CTOD 値δc、ｕはある程度の塑性変形を伴った場合（⊿a≧0.2mm）
のδu、添字のない場合は最大荷重点に達した時に得られるδm、をそれぞれ示す）。 
  単サイクル試験においては、最高加熱温度の低下に伴って引張強さは単調に低下す
るが、0.2%耐力は低温オーステナイト領域～α-γ二相温度領域に加熱された場合に極端
に低下する傾向を示し、Fig.2-10 の組織観察で示したように、ポリゴナルフェライト中に
分散化した塊状 M-A 組織が生成することに対応している。ただし、再加熱温度が変態開
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始点に達しない場合には 0.2%耐力は母材特性をひきずった形となり、高止まっている（一
般の焼戻し温度域以上の温度であっても、保持時間が短いために焼戻し硬化は十分働か
ない）。一方、限界 CTOD 値は単サイクル加熱温度の低下に伴って、引張強さとは逆に単
調に上昇していることがわかる。 
 
 
 
  Tp1=1400℃後に Tp2 の二重サイクルを受けた試験片においては、引張強さ、0.2%耐力
共に 2 回目の加熱温度に伴う大きな変動はないが、α－γ二相温度域に加熱された場合
には若干上昇している。その傾向は、Fig.2-11 で観察した M-A 量の Tp2 依存性とほぼ同
様であり、Tp1=1400℃の二重熱サイクル材ではα－γ二相温度域に加熱された場合のみ、
ラス状の M-A 組織が方向性を持って分散しているという共通した組織特性を保持してい
ることと対応しているものと考えられる。一方で、Tp2 に伴う限界 CTOD 値の変化は非常
に顕著であり、Tp2 が二相域の場合には極度に CTOD が务化していることがわかる。靭性
においては、M-A 組織が短く分断された形状に移行することと更に強い因果関係がある
ものと考えられる。 
 
  Fig.2-17、Fig.2-18 は、上述した二重サイクルで靭性の最も低下する、Tp1=1400℃、
Tp2=750℃サイクル材に対して、更に３回目のテンパーサイクルを付与した結果を示して
Fig 2-15 Variation of tensile properties in 
single and double cycle tests 
Fig 2-16 Variation of critical CTOD in single 
and double cycle tests 
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いる。予想としては、３回目のテンパーサイクルの付与によって材料は軟化し、靭性は
改善することを期待していたが、実際の結果は、予想に反して、材料は時効硬化のごと
く若干硬化し、CTOD 靭性には明確な改善効果は見られなかった。３－１で組織観察した
通り、テンパーサイクルで M-A 組織の分解が十分進行していなかったことと関連がある
ものと考えられる。 
 
 
 
 
Fig 2-17 Influence of third thermal cycle on 
tensile properties of ICCGHAZ 
Fig 2-18 Influence of third thermal cycle on 
critical CTOD of ICCGHAZ 
Tp1=1400℃ 
Tp2=750℃ 
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２－３－３ 破壊特性 
  実構造物での応力拘束状態を模
擬するため、Fig.2-9(b)のノッチ付き
引張試験によって、3 次元的に拘束さ
れた状態で再現試験片を-30℃で破
断させた。破断後の試験片の破断面
をその表面下の断面組織と同時に観
察した結果、それぞれの特徴的な
HAZ 組織分類によって、以下のよう
な破壊形態を示した（Fig.2-19）。 
（１）UACGHAZ：断面は完全な劈
開破面を呈し、板状の M-A 組織と交
叉する位置で tear line が観察された。
破断表面下の断面においては微小き
裂は観察されず、一ヶ所から発生し
た微小き裂がそのまま伝播して最終
破断に至ったものと思われる。 
（２）FGHAZ：典型的な繊維状破壊
によって破断しており、M-A 組織な
いしはポリゴナルフェライト程度以
下のサイズの微小なボイドが多数生
成していた。表面直下の断面には、
M-A 組織とフェライトとの界面に生
成した微小ボイドが多く観察され、
これらが合体してディンプル状破断
に至ったものと考えられる。 
（３）ICCGHAZ：破面は UACGHAZ
と同様に劈開面であったが、破面直
下にはいくつかの稲妻状微小き裂が
観察された。これらの微小き裂はせ
Fig 2-19 Fractured surface and sectional 
microstructure of notched round bar tensile test 
specimens 
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いぜいフェライトラス幅程度のサイズであり、比較的に直線状の鋭利な形状であった。
微小き裂が発生し易い組織であり、その一部が進展して最終破断に至ったものと考えら
れる。 
 
  これらの破壊特性を参考にして、M-A 組織がラス状な HAZ 組織分類（UACGHAZ、
ICCGHAZ、他）と塊状な HAZ 組織分類（FGHAZ、他）とに分けて、以上の試験結果を
整理したのが Fig. 2-20 である。ここでは、限界 CTOD と M-A 組織量の関係として表示し
てみた。その結果、M-A 組織量が多くなるほど限界 CTOD 値が低下することがわかる。
ただし、その傾向は M-A 組織形態によって異なり、M-A 組織がラス状の場合に、限界
CTOD 値の M-A 組織量依存性はより顕著であった。 
 
  Fig.2-20 の整理の中で、ラス状の組織は１本の直線関係で整理されているものの、上
述した通り、UACGHAZ と ICCGHAZ では M-A 組織形態に違いがあり、UACGHAZ では
M-A 組織が板状に分布していたが、ICCGHAZ では M-A 組織が分断されて文字通りラス
状となっており、後者の方が M-A 組織量も若干多かった。その結果、ICCGHAZ の方が
破壊発生は容易に起こるようであるが、M-A 組織量の破壊靭性への寄与という面からみ
ると、どちらのラス状 M-A 組織形態も同程度の影響力があるものと考えられる。 
 
 
Fig 2-20 Relation between critical CTOD and 
fraction of martensitic islands (heat input: 5 
kJ/mm) 
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第２－４節 結論 
  一般海洋構造物用 TMCP 鋼に対して、多層溶接 HAZ 部の組織を M-A 組織の形態を
中心として観察し、その機械的性質、破壊特性への影響を調査した結果、以下の結論が
得られた。 
（１）HAZ の組織を M-A 組織形態によって分類すると、ラスタイプと塊状タイプに大別
できる。 
（２）HAZ の組織分類によるラスタイプ組織は、最高加熱温度に加熱される粗粒域
（UACGHAZ）、それが二層温度域に再加熱された ICCGHAZ, あるいはテンパー温度域
に再加熱された粗粒域 SCCGHAZ、等で観察される。一方、塊状タイプは比較的低温のオ
ーステナイト域に加熱された FGHAZ、ないしは FGHAZ がそれ以下の温度域に再加熱さ
れた領域、等に観察される。 
（３）ラスタイプの組織では、オーステナイト粒内に同一の方向に板状あるいは矩形状
の M-A 組織が整列しており、母地の塑性変形を強く拘束する結果、一般に強度は高くな
り、靭性は低下して、劈開型の破壊を引き起こす。この組織硬化には母地であるフェラ
イト地も一役買っていると思われ、フェライト地自身が炭素を過剰に固溶した状態とな
っていることが観察された。 
（４）この組織形態の結果、ラスタイプでは破壊靭性値が M-A 組織量に大きく依存して
変化し、M-A 組織量が多いほど靭性は务化する。ただし、この関係の中で、組織形態に
よる影響も存在し、M-A 組織がより短い矩形状となった ICCGHAZ の方が、M-A が長く
板状の UACGHAZ よりも破壊発生が容易に起こる傾向が観察された。 
（５）それに対して塊状タイプの組織では、塊状の M-A 組織がランダムにフェライト粒
界付近から生成しており、母地に対する塑性拘束効果がすくないと同時に、細粒フェラ
イト主体の組織となっていることから、一般に強度は低下し、靭性は比較的高く、繊維
状延性破壊によって破壊する。 
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第３章 溶接熱影響部の熱履歴における炭窒化物の役割 
 
 
第３－１節 緒言 
 
  第 2 章において、HAZ の靭性务化に対して M-A 組織が大きな支配因子であることを
述べ、M-A 組織が溶接熱サイクルによってどのように変化し、それぞれの組織がどのよ
うな機械的性質を持つようになるかについて詳細に調査した。ただし、調査材料は降伏
点 460 N/mm2 クラスの TMCP 鋼一種類のみであった。材料、すなわち鋼材の化学成分が
変化した場合に、HAZ に生成する M-A 組織がどのように変化するかということについて
は、第２章の第１節で若干触れたが（Fig.2-1）、上部ベイナイトが生成するような条件と
なる化学成分、溶接入熱の時に M-A 組織が多く発生することを述べた。Fig.3-1 は笠松ら
14)が強度レベルの異なる
５種類の材料に対して、
HAZ に生成する M-A 組
織の数、大きさ、および
生成量について調査した
結果であるが、同じ冷却
速度で比較すると、HT60、
HT80 において M-A 組織
が多く発生しており、強
度レベルが HT50 に低下
した場合、あるいは強度
レベルが HT100 に上昇し
た場合には、逆に M-A 組
織生成量が低下している。
Fig.3-1 の結果は、第２章
Fig.2-1 の模式図を、実際
の実験結果で裏づけたも
のであり、上部ベイナイ
Fig.3-1 Effect of cooling time on size and distribution parameters 
of martensite-austenite constituent
14)
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トが生成するような、成分、溶接条件の場合に M-A 生成量が多くなることを実験的に実
証したものと解釈できる。 
  
 
 
 
 
  HT50 の強度レベルの材料に比べて、第２章で調べたような HT60 に近い材料の化学
成分の場合は HAZ 組織がどのように異なるかについてはいちがいに言えないが、第２章
で用いた材料を例にとってみると、Mn、Cu、Ni、Nb 等の量に差異があると考えられる。
土師、粟飯原は多層溶接の ICCGHAZ, SC-ICCGHAZ の CTOD 靭性に与える各種成分の
影響を調査し、Fig.3-2 の結果を得た 37)。Fig.3-2 は、ほぼあらゆる合金成分の添加が二層
域に再加熱された粗粒域の靭性を悪化させる効果があることを示しており、それは M-A
組織の生成と関係していると考えられる。すなわち、HT50 のようなフェライト組織ベー
スの材料に合金成分を添加すると、鋼の焼入性が高まり、上部ベイナイトが生成しやす
くなることを物語っているものと解釈できる。Fig.3-2 は各成分の wt%添加当たりの影響
を示しているが、ここで注目すべきことは、Nb, V, N, B は僅かの添加でも悪影響が
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Fig.3-2 CTOD deterioration factors for alloying elements ( CTOD deterioration factor rM is 
defined by the equation in the figure, where δc is the CTOD value in mm, [X]M is the 
concentration of alloy element “M” added in weight percent, [X]0M is the concentration of 
element “M” in the base composition steel.  Hiher rM means greater deterioration.)
37)
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非常に大きいということである。これらの成分の中で、N 以外の Nb, V, B は、一般に
マイクロアロイと呼ばれ、微量の添加でも、オーステナイトの粒成長、再結晶、γ→α
変態挙動に大きな影響力のあることから、現在の TMCP 技術に不可欠な添加元素となっ
ている 47)-49)。しかしながら Fig.3-2 の示すところは、マイクロアロイは多層溶接熱影響部
の靭性に悪影響があるということである。 
  鋼に対するマイクロアロイの効果に関してこのような矛盾の生じる理由を正確に理
解し、母材、HAZ 共にバランスのとれた性能となる鋼材を生み出すためには、HAZ にお
けるマイクロアロイの役割を詳しく理解する必要がある。マイクロアロイが TMCP にお
いて有用な大きな理由のひとつとしては、オーステナイト域において生成する（マイク
ロアロイの）炭窒化物の存在が挙げられる。そこで本章では主にこの観点から、マイク
ロアロイの炭窒化物が溶接熱影響によってどのような挙動を示すのかに焦点をおいて調
査し、炭窒化物の変化が、ひいては HAZ の靭性に与える影響について考察してみること
とした。 
 
 
第３－２節 溶接熱影響部における炭窒化物の変化 
 
３－２－１ 実験方法 
  まず、溶接熱影響に伴うマイクロアロイ炭窒化物の挙動を調べるために、Table 3-1
に化学成分を示す６種類の商業用 As-rolled 材を試験に供した。ただし、No.4 と No.5 の
材料は、SHT 法 50)によって製造され、1140℃で加熱－圧延された直後に SHT 炉で 900℃
に再加熱後、再度圧延して製造された。 
Plain-C 鋼の他に、マイクロアロイとして Ti を含有し、その量が異なる鋼２鋼種、Ti、Nb
両方を含有し、炭素量レベルの異なる鋼３種類を含んでいる。 
Table 3-1 Chemical compositions 
No Steel 
Chemical compositions (mass%) 
C Si Mn Ni Ti Nb 
Sol.A
l 
N 
Ti/N atomic 
ratio 
Heat temp. 
(℃) 
1 Plain-C 0.13 0.21 1.00 － － － 0.044 0.0020 － 1120 
2 Low-Ti 0.13 0.20 0.98 － 0.017 － 0.045 0.0035 1.4 1120 
3 Ti-Nb 0.12 0.31 1.47 － 0.015 0.016 0.024 0.0047 0.9 950 
4 Ti-Nb 0.05 0.21 1.29 0.25 0.019 0.013 0.061 0.0061 0.9 1140-900 
5 Ti-Nb 0.08 0.19 1.28 0.24 0.018 0.016 0.027 0.0048 1.1 1140-900 
6 High-Ti 0.09 0.42 1.58 － 0.057 － 0.016 0.0030 5.6 － 
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グリーブル 510 シミュレーターにより、溶接入熱 2、5、10、20 kJ/mm の場合の HAZ
を Fig.3-3 に示すよう
な熱サイクルでシミ
ュレートした。ここで、
最 高 加 熱 温 度 は
1350℃とした。また、
特に炭窒化物の固
溶・析出過程を観察す
るために、 5x10x10 
mm の寸法のサンプル
を 1350℃の溶融銅の
中に2～16秒間浸漬後
ただちに水焼入を行
い、同様の観察に供し
た。 
  炭窒化物の観察は、炭素蒸着膜による抽出レプリカを用いて、100kV の透過型電子
顕微鏡によって行った。ランダムに選んだ 15 視野に対して、炭窒化物の寸法、面積分率
を測定した。また、Ti-Nb 複合炭窒化物に対しては、EDX（エネルギー分散型 X 線分析器）
によって金属成分の分析を行い、Ti/Nb 重量比率を Cliff-Lorimer の方法 51) を用いて求め
た。ここで、Ti/Nb 重量比率換算の補正係数を KTiNb=0.52 とした
52)。 
 
 
３－２－２ 溶接熱サイクルに伴う炭窒化物の変化 
  まず、供試材まま、および各再現熱サイクル後に測定した炭窒化物の寸法分布図の
一部を Fig.3-4～3-6 に示す。これらの図中で、D は炭窒化物の平均粒径、Ns は抽出レプ
リカ上で測定した炭窒化物の面密度を示している。各図で共通して言えることは、供試
材ままの Ns に比べて、再現熱サイクル後の Ns が急激に減尐していることであり、溶接
熱によって大部分の炭窒化物が鋼の母地中に固溶したことを示している。この変化は
Ti-Nb 複合添加鋼の場合に特に顕著であり、Ns は２桁のレベルで減尐している。 
Fig. 3-3 HAZ simulation thermal cycles 
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Fig 3-4 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.2 low Ti steel 
Fig 3-5 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.6 high Ti steel 
Fig 3-6 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.3 Nb-Ti steel Fig 3-7 EELS spectrum from a particle 
extracted using SiO medium (No.2 steel, 
10kJ/mm) 
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一方、平均粒径 D は概して再現熱サイクル後増加しており、溶接熱によって溶解した炭
窒化物が主に微小炭窒化物であったと推察される。 
溶解した析出物が炭化物であったか窒化物であったかについては実証データはないが、
熱力学的な観点から、ほとんどの析出物は複合した炭窒化物であったと考えられる。実
際に Ti 添加鋼中（10kJ/mm 熱サイクル後）の析出物を炭素のかわりに珪素でレプリカ抽
出し、EELS にて分析すると炭素と窒素の両元素が検出された (Fig.3-7)。 
すなわち、マイクロアロイ添加鋼中には一般にマイクロアロイ炭窒化物複合析出物が
存在し、溶接熱サイクルをうけた場合には、その析出物中の成分の混合割合に応じた熱
力学的挙動をするものと考えられる。複合析出物の熱力学的解釈については後述するが、
例えば炭素の多い析出物は炭化物として、窒素の多い析出物は窒化物としての物理化学
的特性に近い挙動を示す。その結果、サイズの小さい炭窒化物および炭素含有比率の高
い炭窒化物から先に溶解し、サイズが比較的に大きく、窒素含有量の高い炭窒化物が残
留するものと考えられる。 
  溶接熱サイクル後の試料であっても、一般に溶接入熱が大きくなるに従って炭窒化
物の平均寸法が増加していることに関しては、その理由として、（１）小さな炭窒化物か
ら固溶していくために、入熱が高くなるに従って残留する大型の炭窒化物比率が増加す
る、（２）高温に加熱された時点で難固溶の炭窒化物のみ残留し Ostwald 成長によって平
均粒径が増加する、（３）熱サイクルの冷却過程において部分的に溶解した炭窒化物が比
較的に大きな残留炭窒化物のまわりに再析出し、大きな炭窒化物が更に成長する、とい
うようなメカニズムが考えられる。これらの機構の内でどれが最も支配的であるかにつ
いては、炭窒化物の種類によって差があるようである。 
例えば、Fig.3-4～3-6 の炭窒化物粒径分布の溶接入熱に伴う変化からもわかる通り、Ti 単
味添加鋼と Ti-Nb 複合添加材とではその中身に大きな違いが存在する。すなわち、Ti 単
味添加鋼の場合は、母材中の炭窒化物は比較的大きく、溶接入熱の増加につれて炭窒化
物の平均粒径Dが単調に増加すると同時に炭窒化物の面密度Nsは逆に単調に減尐してい
る。しかし、No.3 の Nb-Ti 複合添加鋼の場合には、母材中の炭窒化物は非常に小さく、
溶接入熱に伴う D の変化も Ns の変化も単調ではない。更に、前述した通り、溶接熱サイ
クル前後で、Ns の変化は非常に顕著である。 
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No.3 の母材中の炭窒化物は主に
NbC 析出物が主体となっていると考
えられるので、溶接熱サイクルに伴う
NbC の溶解速度を本章第５節で説明
する手法によって計算してみると、
Fig.3-8 に示すように 100nm 程度の析
出物も2 kJ/mmの熱サイクルで溶解し
てしまうこととなる。このように NbC
の溶解速度がかなり速いことを考慮
すると、No.3 鋼では、たかだか 200nm
程度の大型炭窒化物のみが溶け残る
という上記（１）の機構は考え難い。 
また、Ti 鋼（Fig.3-4、Fig.3-5）と Ti-Nb
複合添加鋼（Fig.3-6）とを比較すると、
後者の場合には、溶接入熱の増加に伴
って、平均炭窒化物粒径が増大後、
10kJ/mm の入熱でいったん減尐し、
Fig 3-8 The rate of dissolution of NbC in austenite during thermal cycle.  The solid bars 
mark the progress of dissolution of a 10nm diameter particle while the arrows indicate the 
points of complete dissolution of particles 10, 50 and 100 nm in diameter 
Fig 3-9 Variation of average particle size with 
simulated heat input 
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20kJ/mm で再度上昇する傾向が観察され、単純な上記（２）の Ostwald 成長の機構もその
まま観察することはできない。Fig.3-9 は他の Ti-Nb 複合添加鋼の結果も含めて平均炭窒
化物粒径の溶接入熱に伴う変化を示したものであるが、Ti-Nb 複合添加鋼の場合には共通
して上述した現象が観察される。 
  すなわち、Ti 単味を添加した鋼では、上記（１）～（３）の全ての機構が作用して、
溶接入熱の増加に伴って炭窒化物が単調に成長しているものと思われるが、Nb-Ti 鋼の場
合には、溶接熱サイクル中に他の現象が起こっているものと考えられる。この現象を調
べるために、更に以下のような新たな実験を行って検討を進めた。 
 
 
３－２－３ 1350℃の溶融銅槽浸漬に伴なう炭窒化物の変化 
  Ti-Nb 複合添加鋼において、炭窒化物の平均粒径が入熱に伴って非単調に変化する理
由を調べるため、試料を 1350℃の溶融銅槽中に短時間浸漬した後、同じように炭窒化物
の変化を観察した。この実験においては、1350℃加熱後の冷却速度が極めて速いため、
冷却過程における炭窒化物の変化は全くないと考えられ、純粋に 1350℃加熱のみの効果
を抽出して観察することができる。 
No.3のTi-Nb複合添加鋼に対する観察結果を、Fig.3-10およびFig.3-11に示す。Fig.3-10
は溶融銅中の浸漬時間に伴う炭窒化物粒径分布の変化を示したものである。平均粒径の
浸漬時間に伴う変化をみてみると、浸漬時間２秒で平均粒径 28.4nm であったものが、浸
漬時間 4 秒では 19.6nm と減尐し、その後 8 秒、16 秒と浸漬時間が延びるに従って再度粒
径が漸増している。これは、溶接熱再現サイクルで Ti-Nb 鋼において観察された現象と類
似な挙動であり、Ti-Nb 鋼の再現熱サイクル試験で観察された現象が最高加熱温度附近で
生じたものであることを裏付けている。 
  Fig.3-10 で更に注目すべき点は、炭窒化物の面密度の変化であり、2 秒後に面密度
Ns=0.981／μm に減尐したものが、4 秒後、8 秒後と順次増加している点である。すなわ
ち、大部分の炭窒化物が 1350℃での短時間の浸漬（約２秒内外）で一旦母地に固溶し、
その後 4～8 秒の間に新たな炭窒化物が再析出していることがわかる。Fig.3-11 には、抽
出レプリカによるこの間の炭窒化物の観察結果を示すが、２秒の浸漬で炭窒化物がほと
んどなくなり、レプリカ試料内で探しても一部の大きなものしか残っていないのに対し
て、４秒後、８秒後では再度小さな炭窒化物が観察される。すなわち、一度固溶した炭
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窒化物がある潜伏期間の後、新たな炭窒化物として再析出してきたことがわかる。 
 
 
 
 
 
 
 
３－２－４ Ti-Nb 複合炭窒化物の溶解・再析出に関する解釈 
  Fig.3-12 は No.3 Ti-Nb 鋼の溶融銅浸漬前、および 16 秒浸漬後の両試料に対して、鋼
中の炭窒化物の Nb/（Nb+Ti）比率を調べたものである。供試ままの母材中の炭窒化物は
全て Ti-Nb 複合炭窒化物となっており、Nb 含有比率の高い析出物であることがわかる。
Particle diameter (nm) 
Fig.3-10 Variation of particle size distributions as a 
function of immersion time in molten copper at 
1350℃ (No.3 steel) 
(a) base metal 
(b) after 2 sec immersion time 
(c) after 4 sec immersion time 
(d) after 8 sec immersion time 
Fig.3-11 Variation of particle size 
distributions with immersion time in 
molten copper at 1350℃ (No.3 steel) 
(a) 
 
 
 
 
 
 
(b) 
 
 
 
 
 
 
 
(c) 
 
 
 
 
 
 
(d) 
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一方、16 秒溶融銅に浸漬した試料では、全て Ti-Nb 複合炭窒化物ではあるものの、Ti 含
有量の高い炭窒化物となっていることがわかる。また、母材に比べて 10nm 以下程度の微
小な炭窒化物がなくなっていることもわかる。 
 
鋼中に Ti、Nb が添加され
た場合に生成する析出物につ
いては、熱力学的な平衡状態で
は、TiXNb1-XCYN1-Y の複合析出
物であり、原子比率 X、Y は例
え ば C=0.05% 、 N=0.01% 、
Ti=0.01%、Nb=0.005%添加鋼の
場合には Fig.3-13のように計算
される 53)。この状態は、均一に
加熱された状態を想定すれば
よいわけであるが、加熱温度が
高 く な っ た 場 合 （ 例 え ば
1200℃）には炭窒化物は、Nb
に比べて Ti 含有量が多くなり、
炭素に比べて窒素の多いものとなる。すなわち、TiN の組成に近づくわけである。また逆
に、加熱温度が低くなった場合（例えば 900℃）には、逆に Nb 比率が高く、炭素比率の
高いものになる。すなわち、より NbC の組成に近づくことになる。Fig.3-12 の EDX 分析
結果では、母材中の析出物の Nb/(Nb+Ti)比率はどの析出物もほぼ同程度の値であり、No.3
鋼は 950℃の低温度域で均一に加熱されたために、圧延中には新たな NbC 等の析出がほ
とんどなかったものと推察される。この母材中の炭窒化物は組成的に NbC に近く、
Fig.3-14 に示すように NbC の溶解度積が比較的大きいことから、1350℃に達する溶接熱
では鉄中に固溶してしまったものと思われる（使用した溶解度積の熱力学的データにつ
いては、第 5 節参照）。しかし、Fig.3-13 に示したように、1350℃では TiN に近い組成の
炭窒化物が安定であり、TiN 自体 1350℃でも完全に固溶しない炭窒化物であることから、
その 1350℃で安定な炭窒化物が（NbC リッチの炭窒化物が固溶した後に）再析出したも
のと考えられる。 
Fig.3-12 Nb content in particles in No.3 Ti-Nb steel before 
and after the short heat treatment 
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３－２－５ まとめ 
  マイクロアロイの HAZ 組織への影響を知るために、マイクロアロイ炭窒化物に注目
し、Ti 炭窒化物および Ti-Nb 炭窒化物の溶接熱サイクル中における変化について調査し
た結果、以下のことがわかった。 
Fig.3-13 Atom fraction of elements in the complex compound 
TiXNb(1-X)(CYN(1-Y)) precipitating from austenite over the 
temperature range 1400℃-900℃53) 
Fig.3-14 Solubilities of NbC, NbN, TiC and TiN in austenite 
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（１）鋼中のマイクロアロイの析出物は、マイクロアロイ同士、および炭素―窒素が全
て複合した複合炭窒化物として存在する。 
（２）母材中には一般に微小な析出物まで存在するが（炭素の多い炭窒化物と考えられ
る）、溶接熱によってこれらの微小な析出物はほとんど固溶し、サイズの比較的大きい尐
量の炭窒化物が溶接熱を受けても残留する（一般に窒素含有量の多い炭窒化物と考えら
れる）。 
（３）一般に、溶接入熱の増加につれて、残留する炭窒化物のサイズも増加し、溶接入
熱の大きい場合には冷却中に炭窒化物が成長していくものと思われる。 
（４）Ti-Nb の複合添加鋼において、母材が低温で均一加熱され、固溶限の大きな（NbC
に近いような）炭窒化物ばかりとなっている場合には、溶接熱によって炭窒化物は一旦
固溶し、再度その高温度域で熱力学的に安定な（一般的には TiN に近い組成の）炭窒化
物が再析出する。 
 
 
第３－３節 炭窒化物の変化が溶接熱影響部の破壊靱性に与える影響 
 
  鋼中に添加されたマイクロアロイは室温ではほとんど炭窒化物として存在するが、
前節で示したとおり、それらの炭窒化物中のそれぞれの元素（Ti、Nb、C、N）含有量に
依存して、溶接熱サイクル中の溶解、再析出、およびそれに伴う析出物の成長等がおこ
る。その結果として溶接熱影響部の靭性も影響を受ける訳であるが、その挙動をどのよ
うに捉えることができるのかについて、この節で考えてみることにする。 
  まず、HAZ の破壊靭性の尺度として一般によく受け入れられている破面単位 55) を
前節の再現熱サイクル材について調べてみた。再現熱サイクルを受けた試料を液体窒素
中で脆性的に破断し、破面の SEM 像から破面単位を測定した。その結果を Fig.3-15 に示
す。どの材料でも溶接入熱の増加につれて破面単位は増加しているが、同じ溶接入熱で
もその大きさは鋼種によって違いがみられる。すなわち、Plain-C 鋼に対して、Low-Ti、
High-Ti と順次破面単位が小さくなっている。 
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Fig.2-4 に示したオーステナイト
粒径と比較してみると、この鋼種に
よる破面単位の違いは、鋼種による
オーステナイト粒の違いと、一部の
例外を除いて、同じ序列であり、基
本的にオーステナイト粒の違いが破
面単位に影響を与えたものと解釈で
きる。すなわち、Plain-C 鋼に尐量の
Tiを添加したLow-Ti材（0.017%Ti）、
やや多めの Ti を添加した High-Ti 材
（0.057%Ti）と Ti が増加するに従い、
鋼中の Ti 炭窒化物の数、量が増加し、
溶接熱によるオーステナイト結晶粒
成長が抑制され、対応した破面単位
の微細化をもたらしたものと考えら
れる。ただし、No.3 の Nb-Ti 複合添
加材に対してはこの序列関係が成立
しない。すなわち、Fig.2-4 でオース
テナイト粒は Nb-Ti 鋼が最も小さか
ったが、Fig.3-15 で破面単位は Low-Ti 材とほぼ同じ大きさであった。その理由について
は以下のように解釈できる。 
  まず、Nb-Ti 鋼再現熱サイクル材のオーステナイト粒であるが、混粒気味であった。
例えば、Fig. 3-16 にこの鋼の 1350℃短時間熱処理に伴うオーステナイト粒の変化を示す
が、浸漬時間２秒に比較して４秒後の試料ではオーステナイトが部分的に粒成長してお
り、前節で述べた炭窒化物の溶解→再析出現象と対応している。Nb-Ti 鋼は母材中に
Low-Ti 鋼よりも微細な Nb-Ti ベースの炭窒化物が大量に存在しており、再現熱サイクル
初期においては、これらの炭窒化物に影響されてオーステナイト粒の成長は妨げられる。
しかし、これらの Nb-Ti 複合炭窒化物が一旦溶解したところから粒成長が始まり、再析出
してくる安定な炭窒化物は TiN の組成に近いことから、それ以降は Ti 量がほぼ同量であ
る Low-Ti 鋼と同様なメカニズムに支配されると考えられる。 
Fig.3-15 Variation of average cleavage facet 
size with simulated heat input 
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オーステイト粒の測定はこの過程の側面を捉えたものであり、Nb-Ti 鋼の場合、平均
オーステイト粒は Low-Ti 鋼、High-Ti 鋼よりも小さいものの、一部には Low-Ti 鋼と同レ
ベル、ないしはそれ以上の大きさのオーステナイト粒が存在している。一方、Nb-Ti 鋼の
破面単位は High-Ti 鋼よりも大きく、Low-Ti 鋼並であった。破面単位は異常粒成長した
最大のオーステナイト粒に依存する傾向があるものと思われる。 
Fig.3-17 はこの観点から、破面単位をオースナイト粒径に対してプロットしたもので
あるが、Plain-C 鋼、Low-Ti 鋼、High-Ti 鋼においては、破面単位はオーステナイト粒径
に依存して変化し、全てほぼ同一のバンドで整理できることがわかる。それに比較して、
No.3～5 の Nb-Ti 複合添加鋼では、破面単位がオーステナイト粒径の増大に伴って、より
急峻に変化している。Nb-Ti 複合添加鋼においては、溶接熱によって溶解して鋼中に固溶
する元素が Ti, C, N の他に、Nb を含んでおり、オーステナイト粒径寸法が同一でも固溶
した Nb が Ti 単独の場合以上に靭性に悪影響をもたらしていることを示唆しているもの
Fig.3-16 Abnormal grain growth 
occurred between 2 and 4 sec immersion 
in molten copper at 1350℃ for No.3 
steel 
Fig.3-17 Relationship between average cleavage 
facet size and prior austenite grain size 
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と考えられる。 
 
  以上述べた通り、溶接熱影響部の破壊靭性の一旦を担っている破面単位は、Nb-Ti の
ような複合添加鋼における比例関係からのズレはあるものの、ほぼオーステナイト粒径
に比例して変化しており、第一章で参照した小溝らの研究 6)、7) と同じく、大雑把に言え
ば破面単位もオーステナイト結晶粒もほぼ同一の影響因子として捉えることができる。
この破壊靭性評価因子は溶接入熱、鋼種によって変化し、添加されたマイクロアロイに
よって母材中の炭窒化物の種類・存在形態に違いがあることが影響している。すなわち、
これら炭窒化物の溶接熱による溶解（および再析出）速度に差異があるために、オース
テナイト粒の成長度合いに違いがでてくるものと考えられる。炭窒化物の種類による影
響として最も大きなものは、オーステナイト中での溶解度積であり、TiN は溶解しにくい
のに対して、NbC は容易に溶解してオーステナイト粒成長に対する影響が弱い。また、
母地中の C、N, マイクロアロイ量等の含有量も溶解度積を変化させる。炭窒化物の溶解
度積以外の因子としては、溶接前の炭窒化物の大きさによって一次的な固溶の可否が変
化するため、溶接入熱の低い急峻な熱変化の場合には考慮する必要があると思われる。 
 
  次に、HAZ の破壊靭性を支配しているもうひとつの因子である M-A 組織に対して、
マイクロアロイの与える影響を考えてみる。 
  本章ではマイクロアロイ炭窒化物の変化を追いかけてきたが、その理由はそれら炭
窒化物の状態によって、オーステナイトの溶接熱による成長速度に違いが生じるからで
ある。しかし、ほとんどの微細な炭窒化物は溶接熱によって固溶してしまうため、溶接
熱サイクル冷却過程におけるγ→α変態挙動には、残留した炭窒化物の影響はほとんど
ないものと考えられる。しかし、溶接熱によって溶解した炭窒化物は、マイクロアロイ
元素を鉄の母地中に再び解放することになり、冷却中のγ→α変態挙動に多大な影響を
与えることとなる。すなわち、オーステナイトの分解が阻害されてγ→α変態を遅らせ、
その結果、オーステナイトが低温まで残存して M-A 組織が生成し易くなると考えられる。
このマイクロアロイ元素によるγ→α変態抑制効果は、マイクロアロイ元素がオーステ
ナイトの再結晶を抑制するのと同様の機構、すなわち、粒界の移動速度を減速させる
Solute drag 効果 56) あるいは微細な炭窒化物が析出して粒界移動をピン止めする効果 57) 
がγ－α界面においても働くものと考えられる。 
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Fig.3-18  Effect of Nb, V and Ti in solid solution on the γ→α  phase transformation 
temperature 
 
  オーステナイト中に固溶したマイクロアロイによるγ→α変態温度の低下は、
Fig.3-18 に示す通り、岡口ら 58) により測定されている。彼らはオーステナイトに固溶し
た Nb、Ti、V に対して、冷却速度を 10℃/s と 0.5℃/s の２段階で変化させた場合のγ→α
変態温度の変化を測定しており、特に Nb、Ti が固溶している時に、冷却速度が速いと変
態温度の低下が大きいことを示した。また、オーステナイト未再結晶温度域での加工の
有無の影響についても調査しているが、この場合には両者の効果に大きな違いはみられ
ない。 
溶接によってオーステナイト化した HAZ 中に実際にどれだけのマイクロアロイが再
固溶するかを推測するため、前節の実験結果を利用して、析出した炭窒化物量を概算し
てみることとした。前節では溶接前・後でマイクロアロイ炭窒化物の平均析出物径、レ
(a) Un-deformed (b) 50% deformed at 900℃ 
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プリカ面上に採取された析出物の面密度を測定した。これらの数値から、採取レプリカ
面上に存在した炭窒化物の総体積を D３ｘNs（D：平均炭窒化物径、Ns：面密度）で推測
してみた結果を Table3-2 に示す。特に入熱が 10kJ/mm 以上に大きくなり、抽出できる炭
窒化物が尐量の大型のもののみになってきた場合にはこの計算での推測精度はかなり悪
くなると思われるが、10kJ/mm 以下の結果を観察すると、どの鋼種でも、2kJ/mm で炭窒
化物総体積が減尐し、5kJ/mm 程度でほぼ母材並の炭窒化物総体積に戻る傾向が観察され
る。粗い推定ではあるが、入熱 2kJ/mm の場合には母材中のかなりの炭窒化物が溶接熱に
よって固溶したままγ→α変態し、α相中にも過剰なマイクロアロイが固溶したまま非
平衡の状態で残留するものと考えられる。当然、γ→α変態温度も低下することから、
M-A 組織も生成し易いものと思われる。その結果、2kJ/mm では生成したフェライト地は
硬化しており、M-A 組織が混在するであろう。 
Table 3-2  D
3
*Ns 
 
D
3
*Ns (x10
4
 nm/μm2) 
Low-Ti steel High-Ti steel No.3 Nb-Ti steel 
Base metal 25.7 37.2 8.5 
2kJ/mm simulation 6.4 18.4 4.9 
5kJ/mm simulation 32.0 34.5 7.9 
10kJ/mm simulation 28.3 23.1 12.7 
20kJ/mm simulation 25.8 34.8 23.9 
 
入熱 5kJ/mm の場合には、溶接前に存在した炭窒化物量がほぼ全量、溶接後にまた析出し
ており、γ→α変態挙動に与えたマイクロアロイの効果については明確ではないが、
2kJ/mm の結果から推測すると、α地中に非平衡に固溶して残るマイクロアロイはほとん
どないものの、γ→α変態には何がしかの影響を与えたであろうと思われる。実際、第
２章で調べた降伏点 460N/mm2 クラスの Nb-Ti 鋼の場合には、CGHAZ 中のα地にも過剰
な炭素が固溶して硬化している様子が観察され、入熱がある程度小さい場合には、マイ
クロアロイが溶接熱冷却サイクルにおいてγ→α変態にも影響が大きいものと考えられ
る。 
  以上をまとめると、鋼中のマイクロアロイ炭窒化物はその固溶度の差異によって溶
接熱影響部のオーステナイト粒成長を左右し、粒径を通して熱影響部の靭性に影響を与
える。しかし、ほとんどの炭窒化物は溶接熱によって一度再固溶し、固溶したマイクロ
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アロイは相変態挙動に影響を与えて、生成する M-A 量に影響して靭性を左右する。後者
の影響は溶接入熱が低い場合に特に大きいと考えられる。 
  ここでひとつコメントしておく必要があるのは、本章では HAZ として CGHAZ を想
定していることである。溶接溶融線から離れた HAZ では加熱ピーク温度が低下し、その
位置によって炭窒化物の溶解・非溶解の違いが生じ、Fig.3-19 に例示するように、溶融線
から離れるにつれて、炭窒化物によるオーステナイト粒の成長抑制効果がより大きな影
響力を持つこととなる。 
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Fig.3-19 HAZ microstructure and dissolution position of microalloy-carbonitrides 
 
  なお、Fig.3-19 の溶解温度は一般に言われている析出物の溶解温度イメージを例示し
たものであるが、実際の析出物の大きさ、分布状態がわかれば、溶接熱サイクル中の析
出物の溶解温度を概略推定することができる。この簡易溶解温度計算法については、溶
解過程の詳細数値計算法と共に、第３－５節において紹介する。 
 
 
第３－４節 ボロンの挙動とその影響 
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  一般にマイクロアロイと呼ばれるのは周期律表でⅣA、ⅤA に属する元素であり、
（１）C、N、O と非常に強い親和力を有する、（２）それらの炭窒化物は NaCl 型の結晶
構造を有する（Fig.3-20）、（３）オーステナイトに固溶した元素は鋼のγ→α相変態を遅
滞させ、焼入性を上げる、等の共通の性質を有している。 
一方、ボロンは周期律表のⅢB に属し、前述のマイクロアロイの定義には入らないが、
N との親和力が大きく、オーステナイト中に固溶したボロンは鋼の焼入性を極度に高め
る等、マイクロアロイと一部の共通な性質を有している。また、マイクロアロイと同様
に、極微量の添加で鋼の加工熱処理において非常に大きな影響力があることもあり、マ
イクロアロイと同様によく利用されている元素である。HAZ の制御にも利用度が高いこ
とから、ボロンの挙動と影響についてマイクロアロイと比較しながら、ここで整理して
みる。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  まず炭窒化物に関してであるが、前述した通りボロンは窒素との親和力が強く鋼中
で BN として析出する。ただし、BN は Ti や Nb の窒化物ほど安定ではない。また、ボロ
ンの炭化物は、通常、Fe 炭硼化物として析出するが、その結合力は BN よりも更に弱い。
Fig.3-20 Characteristics of metal carbides
59)
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このようなことから、BN が母材中に析出したとしても、溶接時のオーステナイト粒成長
抑制効果は非常に弱い。また、ボロン原子は非常に小さく、鋼中に侵入型元素として固
溶し、Ti や Nb のような Solute drag 効果もないことから、鋼の熱間加工中におけるオース
テナイト再結晶抑制作用も非常に弱い。その結果、制御圧延における組織制御に利用さ
れた例は報告されていない。 
一方、固溶したボロンによる焼入性上昇効果は非常に顕著であり、焼入処理によっ
て製造されるマルテンサイト鋼においては、必ずといってよいほどボロンが常用される。
その機構については多くの研究があるが 60)、61)、固溶ボロンがオーステナイト粒界に偏析
することによってオーステナイト粒界エネルギーを低下させ、粒界からのフェライトの
形成を抑制すると考えられている。本章の第３節で述べた、マイクロアロイによる焼入
性上昇の機構とは若干の相違があると思われるが、溶接冷却工程におけるその効果は、
マイクロアロイと同じように考えられる。 
ボロンがマイクロアロイの特性と最も異なる点は、その鋼中の拡散の速さである。 
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Fig.3-21 Diffusion coefficients of some elements in austenite steel 
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Fig.3-21 は、オーステナイト中におけるいくつかの元素の拡散速度を比較したもので
あるが（C, N は文献 62、ボロンは文献 63、それ以外の元素は文献 64）、Nb や Ti が置換
型固溶体である Mn 等と同程度の拡散速度であるのに対して、ボロンの拡散速度は、侵入
型固溶体である C や N と同等の拡散速度を有している。その拡散速度は Nb や Ti に比較
して３桁以上の違いがある。 
  ボロンはこのようにオーステナイト中の拡散速度が非常に速いことから、溶接冷却
過程において比較的高い温度域の時から BN として再び析出する。その結果、ボロンを添
加することによって大入熱溶接 HAZ 部ではオーステナイト粒内フェライトの生成を促進
し、靭性を向上させることができる。この時のボロンの役割としては、オーステナイト
粒界に固溶ボロンが析出してオーステナイト粒界からのフェライト生成を抑制し、その
結果、間接的に粒内の初析フェライトの形成が促進される、という説明 32)と、オーステ
ナイト粒界を含めて析出する BN が核となってフェライト生成を促進するという説明 33)､
があり、その効果が論じられている。いづれにしても、ボロン自体は焼入性を高める効
果が大きいことから、適用鋼種、化学成分、溶接条件、等を考えて、ボロンを有効に活
用できる条件範囲が存在すると考えられる。定性的には、強度が低く、焼入性の低い成
分系に対して、大入熱溶接の条件で利用できると思われる。 
 
 
第３－５節 炭・窒化物の溶解計算 
  本章第３－２節で示した溶接熱サイクル中の炭・窒化物溶解計算法について、この
節でその方法を紹介しておくこととしたい。 
  ４元素で構成されている実際の複合炭窒化物の溶解をそのまま計算しようとすると
非常に複雑になる上に、そこまでの厳密性を求める実際的な意義は尐ないと判断し、本
計算では析出物を単なる２元素系（NbC、NbN、TiC、TiN 等）であると仮定した。ただ
し、その場合も鉄中での炭化物、窒化物の溶解を厳密に計算しようとすると鉄を含めた
３元系での平衡条件式を解く必要があるのであるが、炭素、窒素の拡散速度が非常に速
いために、基本的に Voice ら 65)と同様に炭素、窒素は母地中では常に一様に分布している
と仮定して 2 元系の場合に帰着させて考えることとした。また、Tanzilli らの計算手法 66)
と同様に、析出物は有限の球状で、置換型元素の拡散によって律則される移動界面問題
として取り扱った。Crank-Nicholson の陰関数法 67)を用いた差分方程式によって数値計算
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を行ったが、界面条件は非定常であるとした。以下に計算の前提条件をまとめて示して
おく。 
 
炭・窒化物溶解計算の前提条件 
（１）溶解速度は拡散によって律則され、曲率、および界面における反応速度の影響は
無視できる。 
（２）炭・窒化物は球状であり、母地中に均一に分散している。 
（３）炭・窒化物中の元素の内部拡散は無視できる。 
（４）置換型元素（Nb、Ti）に比較して侵入型元素（C、N）の拡散速度が３桁以上速い
ことから、過剰な侵入型元素はすぐに母地中に拡散し、均一に分布してしまう。 
（５）母材界面における置換型元素量は溶解度積によって定まる平衡状態となっている。 
 
 
 
Fig.3-22 は以上の前提条件の一部を図示したものであり、本図からも明らかなごとく、溶
解過程は置換型固溶体の拡散に律則されることとなり、以下の拡散方程式によってその
過程を表現できる 66)： 
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1
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dC
                  (3-1) 
初期条件は次のようになる： 
 C=Cp 炭・窒化物中、 C=Ci 母地中      (3-2a) 
外部の境界における境界条件は次の式で表される： 
Fig.3-22 Assumptions in numerical calculation for dissolution of 
spherical carbide or nitride 
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0


x
C
                              (3-2b) 
界面における境界条件は以下のように表せる： 
 C=Cp  at  x=ξ-/2、 C=Ci at  x=ξ+/2       (3-2c) 
界面における質量バランスから： 
    








x
C
D
dt
xd
CC ip   at  x=ξ
+
/2        (3-3) 
ただし、C は置換型固溶原子の濃度、 
   特に Cp は炭・窒化物における置換型固溶原子の濃度、 
   また Ci は界面における母材中置換型固溶原子の濃度、 
ｔは時間、 
   ｘは炭・窒化物中心からの距離、 
   ξは（球形）炭・窒化物の直径。 
 
界面における置換型固溶元素の濃度 Ci は仮定（４）によって、溶解度積から求められる： 
    TSbSaICi /log10                          (3-4) 
ただし、[I] は侵入型固溶元素 I の母地中の濃度であり、その初期濃度と炭・窒化物のサ
イズによって計算できる（仮定（４））、 
    Sa、Sb は溶解度積を表す定数、 
    T は絶対温度。 
 
 Fig.3-23 Definition of terminology for finite difference calculation 
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数値計算を行うために、以上の数式を Crank-Nicholson 型の差分方程式に変換すると
方程式(3-1)は以下のように表現できる。ただし、ここで用いる用語は、Fig.3-23 のように
定義する： 
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ここで、ｊは濃度の時間的ステップ変化を示す添字であり、ｊが前の時間ステップにお
ける値、ｊ＋１が次の時間ステップ進めた時点の値を示す。 
同様に、境界条件式(3-2b)は差分形式で表記すると以下のようになる： 
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また、界面における質量バランス条件式(3-3)は以下のようになる： 
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式(3-5)~(3-7)を結合することによって、次の連立方程式が得られる： 
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     bv1 +  c1v2                      = d1 
        a2v1 +  bv2  +  c2v3            = d2 
               a3v2 +  bv3  +  c3v4     = d3 
                                   ―――――――――          －       (3-8) 
               ――――――――       － 
                   aN-1vN-2  +  bvN-1  +  cN-1vN = dN-1 
                                              aNvN-1  +  bvN  = dN 
 
ここで、 
 vN = cn
j+1
          (3-9a) 
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 2/2/ jj LW         （3-9f） 
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ここで、式(3-9e)中の 1jiC は式(3-4)および式(3-7)によって求めることができる。 
 
この三重対角線形系（tridiagonal linear system）の連立方程式は以下のアルゴリズム 68)を
用いることによって、容易に解くことができる： 
  NNv         (3-10a) 
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  炭・窒化物は一様に分布していると仮定しているので、外部境界の直径 L は炭・窒
化物直径、平均成分濃度から以下のように求めることができる： 
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ここで、 
 Nv は単位体積中の炭・窒化物の数、 
 l は炭・窒化物の初期直径、 
 ρ1 は炭・窒化物中の置換型固溶元素の濃度（=Cp）、 
 ρ2 は（0℃の初期状態における）母地中の置換型固溶元素の濃度、 
 C は置換型固溶元素の平均濃度 
を示す。 
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Table 3-3 Summary of Precipitate Data 
Compound 
Density* 
(g/mm
3
) 
Solubility product Log10[M][N]=Sa-Sb/T** 
In ferrite 
Sa         Sb 
In austenite 
Sa         Sb 
NbC 
NbN 
TiC 
TiN 
7.79 x 10
-3
 
7.30 
4.91 
5.39 
3.2        9090 
3.57      10460 
4.03***    8968*** 
4.39!     17089! 
3.2        7690 
3.57       9660 
4.03       8720 
3.82      15020 
     Note) * After Toth
69)
 
  ** Mainly after Houghton
70)
 
  *** Extrapolated data from the solubility product inδ-ferrite 
  ! After Kasamatsu et. al
71)
 
 
Table 3-4 Summary of Diffusion Data 
Phase Diffusing 
species 
D=D0exp(-Q/RT) 
D0 (mm
2
/s)    Q (kcal/mol) 
Reference 
Ferrite 
Nb 
Ti 
C 
N 
480        239 
160        239 
  6.3        91.0 
  0.78       79.1 
70 
70 
62 
62 
Austenite 
Nb 
Ti 
C 
N 
492        285 
 14        249 
 74        159 
 91        169 
70 
70 
62 
62 
 
  数値計算に用いた物理定数を Table 3-3 および Table 3-4 に示す。すでに前述した第３
－２節および第３－４節に、それぞれ Fig. 3-14（溶解度積）、 Fig. 3-21（オーステナイト
中拡散係数）として、これらの数値の一部を図式化して示した。 
  実際の数値計算にあたっては、まず以下の観点から計算誤差の累積を防ぐための考
慮がなされた。ひとつは、誤差を最も生じやすいと考えられた質量バランスの式に関し
てであり、侵入型固溶元素を式(3-4)で決定される〔I〕で一定と仮定したが、置換型固溶
元素の質量バランス式ではこれは保証されず、単に式(3-5)～(3-7)の差分方程式において
考慮されている。そこで、繰り返しの差分計算における誤差の累積を避けるために、あ
る周期毎にトータルの質量バランスをチェックし、補正しながら計算を行った。もう一
つは、純粋にコンピューター計算に伴うものであり、プログラム中の定数、変数はすべ
 55 
て倍精度として扱った。 
  差分計算における格子間隔の設定については、以下に示すような実験的方法を採用
した。まず、溶解速度の比較的大きな NbC 析出物の 1350℃における溶解を想定し、直径
70nm および 40nm の NbC の溶解過程をｘ格子間隔を変化させて計算した。その結果を
Fig.3-24 に示す。この図から読み取れるように、ｘ軸の格子間隔を 2nm 以下とすると計算
した溶解時間はほぼ同一の値に収束することがわかり、熱サイクル計算用のｘ格子間隔
として 2nm を採用した。同様にして、時間格子間隔についても検討し、その結果を Fig.3-25
に示した。この場合、ｘ格子間隔は 3nm として計算した。この図から、時間間隔が計算
結果に与える影響は比較的鈍感であることがわかるが、収束精度から 0.0005 秒の時間間
隔を採用することとした。 
  第３－２節の Fig, 3-8 は以上のような計算手法を適用して、溶接熱サイクルに伴う
NbC の溶解計算を行った結果である。 
 
 
 
 
Fig. 3-24 Variation of calculated dissolution time with node spacing 
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以上は第３－２節での検討のために実施した、炭・窒化物溶解過程の詳細な数値計
算方法であるが、概略の溶解温度をもっと簡単に推定するためには Ashby-Easterling38)の
手法に準じて、以下のような方法でも概略値を簡単に推測することができる。 
まず、平衡状態であれば、式(3-4)の溶解度積によってそれぞれの炭・窒化物の溶解
温度を計算できるのであるが、実際の熱サイクルでは短時間での温度変化が大きく、平
衡状態よりもはるかに高温に加熱されないと溶解が完了しない。この動的な状況を考慮
するために、Ashby ら 38)は炭・窒化物の母材への溶解範囲を評価するために体積比率 f
を定義した： 
  
 
  2/33
2/3
Dtl
Dt
f

                            (3-21) 
ここで D は炭・窒化物中の置換型元素の鉄中での拡散係数、ｔはある温度 T での保持時
間、l は炭・窒化物一個が占める想定球形鉄母材の平均半径である。 
Fig. 3-25 Variation of calculated dissolution time with time interval 
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Fig.3-26 に図示するように、 Dt はある温度でｔ秒たった時点で、炭・窒化物が溶解
してできる拡散場の大きさを示す。式(3-21)で表されるｆは、Fig.3-26(b)中で斜線をつけ
たこの拡散場の体積比を表現したものであり、 Dt が小さいときはこの体積分率にほぼ
等しくなり、 Dt が大きくなると１に近づき、すなわち平衡状態を表現することになる。 
このｆの定義から、Fig.3-26(b)の斜線部を想定して、式(3-4)の溶解度積は実質的に次式の
ように表現できる： 
  
   
TSbSa
f
ICi
/log10 

                       (3-22) 
拡散係数 D は温度の関数であり、式(3-23)で示されることから、式(3-22)は温度と時間の
関数として炭・窒化物の溶解状態を推定する関係となる。 
  






RT
Q
DD exp0                          (3-23) 
ここで、 0D は母地、拡散元素ごとに決まる定数（Frequency factor）、 
        Q は拡散の活性化エネルギー、 
    R は気体定数 
である。 
ｆを求めるために必要な l 値については、本章で実測した母材中の炭・窒化物の面積
率等のデータから推定することができる。例えば、NbC は Nb-Ti 鋼の母材中の析出物を
ほぼ全て NbC と見積もることによって推定できる。また、その他の物理定数はすでに
Table 3-3 と 3-4で与えられているので、Table 3-5に計算に必要な数値を整理して示した。
同表中に、時間間隔１秒で溶解が完了する温度、および２０秒で溶解が完了する温度を
(a) Initial condition at ambient        (b) After t sec at temperature T 
 
Fig. 3-26 Illustrative dissolution process of precipitate 
Diffusion range 
l 
 
Dt
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式(3-22)から求めた結果も同時に示した。１秒は小入熱溶接の場合を、２０秒は大入熱溶
接の場合を代表している。また、母材の成分については、Ti 系の炭・窒化物に対しては
No.2 鋼（Table 3-1）、Nb 系の炭・窒化物に対しては No.3 鋼（Table 3-1）の値を用いた。 
Table 3-5 の計算結果をみると、NbC が最も低温で溶解することがわかるが、NbN よ
りも TiC の溶解温度の方が高温になっている。NbN の溶解度積の係数の方が大きいこと
から、C と N の含有量が同レベルであれば NbN のほうが溶解温度は高くなるわけである
が、実際に含有されている C 量が N 量よりも２桁近く多いことから、計算結果では TiC
の溶解温度の方が高くなっている。また、NbC の場合に１秒と２０秒で溶解温度に大き
な差異がない理由は、NbC 粒子が非常に小さいためである。 
本章第３－３節で示した Fig. 3-19 は旧来の平衡状態での計算結果をベースにした想
定溶解温度であり、今回のモデルで計算することによってより現実に近い溶解温度を推
定することができるものと考えられる。 
 
Table 3-5 Rough estimation of dissolution temperatures for some carbides and nitrides 
Carbide 
/Nitride 
Ns* 
(1/μm2) 
ｌ** 
(μm) 
D0*** 
(m
2
/s) 
Q*** 
(J/mol) 
Sa*** Sb*** 
 Dissolution temp. (℃) 
⊿t=1 sec ⊿t=20 sec 
TiC 3 0.289 0.14x10
-4
 249000 4.03 8720 1216 1093 
NbC 150 0.0408 4.92x10
-4
 285000 3.20 7690 1057 1028 
TiN 0.3 0.913 0.14x10
-4
 249000 3.82 15020 >1400 >1400 
NbN 5 0.224 4.92x10
-4
 285000 3.57 9660 1141 1039 
Note  *:   Ns values were estimated from the particle size distribution data in this chapter. 
      **:   sNl 2/1 , that was estimated by square. 
      ***: The data used in Table 3-3 and 3-4. 
 
 
第３－６節 結論 
 
Ti、Nb を添加した鋼に対して、２～20kJ/mm の溶接入熱をシミュレートした溶接熱
サイクルを付与し、Ti、Nb の炭窒化物の状態および鋼の性質に与える影響について調査
した結果、以下の結論を得た。 
（１）TiN 主体の析出物以外の炭窒化物は溶接熱によってピーク温度近くまでにほぼ溶解
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してしまう。 
（２）母材中の析出物が Nb、C を多く含んだ Ti-Nb 複合炭窒化物の場合には、溶接ピー
ク温度で析出物は一旦溶解してしまうが、その後、新たに Ti と N を豊富に含んだ炭窒化
物（ピーク温度での平衡組成）が再析出する。 
（３）一旦溶解した Ti、Nb は、溶接後の冷却速度が遅い場合（入熱の大きい場合）には
冷却過程で再析出して粗大炭窒化物となるが、冷却速度の速い場合（入熱の小さい場合）
には全て再析出せずに一部鉄マトリックスに固溶した状態で残留する。 
（４）このように溶接冷却中も鋼中に固溶したままの Ti ないしは Nb は、γ→α変態を
抑制し、溶接熱影響部の性質に多大な影響を与えると考えられる。 
（５）Ti および Nb の炭窒化物は溶解するまではオーステナイトの粒成長を抑制し、オー
ステナイト粒径を通して HAZ 靭性に影響を与える。特に Ti と Nb を複合添加した鋼にお
いては、上記（２）の効果によってオーステナイト粒を混粒とする場合があり、Ti ない
しは Nb 単独添加の場合よりも HAZ 靭性に与える影響は複雑になる。 
 
また、溶接熱影響部におけるボロンの挙動についても、上記マイクロアロイとの比較に
おいて、文献調査中心に検討を加えた。その結果、以下の結論を得た。 
（６）ボロンは、BN の形成、焼入性向上効果等、マイクロアロイと同様な影響を与える
が、BN は溶解度積が比較的大きいことから、マイクロアロイ炭窒化物ほどのオーステナ
イト粒成長抑制効果はないものと考えられた。 
（７）ボロンの特徴として、オーステナイト中の拡散速度が Ti や Nb に比較して３桁以
上大きく、溶接冷却過程において比較的高温度の時点から BN として再析出し、大入熱溶
接の場合にはフェライト核生成を促進する場合があると考えられる。 
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第４章 多層溶接継手 HAZ の破壊を支配している組織要因 
 
 
第４－１節 緒言 
 
第２章において、溶接熱に伴う種々の熱サイクルに起因して色々な組織が HAZ に形
成され、個々の組織の靭性は主にオーステナイト粒径と M-A 組織に支配せれていること
を観察した。更に第３章では、鋼中の添加元素としてマイクロアロイ（およびボロン）
がそれらの炭窒化物の溶解、析出挙動を通して、オーステナイトの成長、冷却時のγ→
α変態挙動を変化させ、結果的に HAZ の靭性に多大な影響を与えていることを、実験観
察を通して推察した。ただし、これらの研究で調査したのは、実溶接継ぎ手 HAZ 中の一
部の微細組織を想定した実験的シミュレート材であり、実験結果は個々の代表的組織に
対して得られたものである。すなわち、試験片は一様な組織を有しており、種々の組織
が混在している場合の異なる周囲組織からの塑性拘束の影響については無視してきた。 
 一方、第１章でも言及した通り、実際の溶接継ぎ手に対して HAZ の CTOD 試験を実
施すると、その試験結果がばらつくことはよく知られており、一般に LBZ との関係で論
じられることが多いが、得られた限界 CTOD 値と微視的組織の靭性とを直接結び付ける
ことはできなかった。実際の CTOD 試験でばらつきの発生する原因として、溶接部に存
在する強度的不均質の存在が深く関係していると考えられる。すなわち、溶接金属、HAZ、
母材間という巨視的レベルの強度不均質 19)-22）に加え、HAZ 中に混在する微視的レベルの
強度の異なる組織の分布が、CTOD 試験片切欠先端付近に不均一な塑性変形を引き起こし、
破壊発生特性を左右するひとつの支配因子になっているものと考えた。 
 第２章において、降伏点 460N/mm2 クラスの TMCP 鋼における HAZ 中の各微視的組
織それぞれの有する機械的性質を、再現熱サイクル試験によって調査した。そこで、本
章においても第２章で用いたのと同じ材料、同じ溶接入熱で溶接した継ぎ手に対して、
溶接熱影響部の CTOD 試験を実施し、得られた CTOD 試験結果と再現熱サイクル試験に
よる微視的な組織特性との関係について調査を行った。 
 
 
第４－２節 多層突合せ溶接継手の熱影響部における CTOD 試験 
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  供試材料は第２章の調査で使用した降伏点 460N/mm2 クラスの 30mm 厚 TMCP 鋼で
ある。Ｋ開先のサブマージ溶接によって突合せ溶接継手を作製した。溶接条件は Table 4-1
に示す通り、第 2章でシミュレートを行った溶接入熱 5kJ/mmの多層溶接である。ただし、
本研究における突合せ溶接では、表裏面側まで Fusion line が板厚に垂直に近くなるよう
に、鋼板の表裏面に同じ供試材の当て板をつけて溶接し、CTOD 試験片加工時に当て板を
除去した。得られた溶接金属の化学成分および機械的性質を母材の結果と比較して Table 
4-2 および Table 4-3 に示す。 Table 4-3 よりわかる通り、母材と溶接金属は引張強さに
おいて Even-match の継手となっている。 
Table 4-1 Welding conditions for SAW 
Heat input 
(kJ/mm) 
Welding current 
（A） 
Arc voltage 
(V) 
Welding speed 
(mm/min.) 
Preheat and interpass 
condition 
5 700 30 250 No preheat 
Interpass temp. < 150℃ 
Welding 
material 
Welding pass sequence 
Groove shape 
 
Wire:US49A 
4mm dia. 
Flux:PFH55S 
 
 
AWS A5.17 
F7A6-EH14 
 
  
 
Tabale 4-2 Chemical compositions of base metal and weld metal (mass %) 
 C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti Al N Ceq 
BM 0.07 0.23 1.51 0.007 0.001 0.30 0.48 0.010 0.015 0.037 0.0024 0.38 
WM 0.08 0.24 1.52 0.007 0.003 0.31 0.48 0.010 0.015 0.036 0.0029 0.40 
  注） Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Tabel 4-3 Mechanical properties of base metal and weld metal 
 0.2%proof stress Tensile strength Yield ratio Charpy vTrs CTOD at -50℃ 
BM 467 N/mm
2
 557 N/mm
2
 83.8 % -110   ْ C 1.55 mm 
WM 530 N/mm
2
 588 N/mm
2
 90.1 % -36   ْ C 0.37 mm 
 
1 
～3 
 7(8) 
～ 
4 
18 
17 
5R 
45
  ْ  
45
  ْ  
30 
FS 
BS 
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  作製した溶接継手の K 開先垂直側の HAZ 粗粒域に断面切欠きを入れた、標準の Bx
２B タイプ（B=30mm）の CTOD 試験片 46) を用いて、試験温度-50℃において三点曲げ
CTOD 試験を実施した。切欠長さは材料厚と同じとし、切欠先端には疲労き裂を付与した。 
 
 
 
  ９本の試験片に対して試験を行い、試験の後、試験片断面を割断して疲労予き裂先
端近傍の HAZ 組織を観察した 44), 46)。Fig. 4-1 に得られた限界 CTOD 値および疲労予き裂
先端線上の組織観察結果を示す。 
Fig. 4-1 Critical CTOD and classification of microstructure along the fatigue 
crack front 
 
 
 
Total 
CGHAZ 
Size (mm) 
 7.8 
 3.3 
 8.2 
11.4 
 8.7 
 13.3 
 8.9 
 6.8 
 9.0 
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ここで、HAZ 中の各位置における熱履歴は、（ナイタール腐食で現出された）各溶接
ビードの Fusion line、および HAZ-母材境界線それぞれからの距離を測定し、次式 72)によ
って最高加熱温度を導出することによって決定した。ここで、HAZ-母材境界における最
高加熱温度を 850℃として計算した。 
 
)850()(
)()(
)(
)850(
00
00
0
0
TTTmp
TTpTTmp
TTp
T
d
d
HAZ 




               （4-1） 
ｄ：溶接 fusion line からの垂直距離、 
dHAZ：HAZ の幅、 
Tmp：溶融温度（1400℃）、 
Tp：最高加熱温度（℃）、 
T0：鋼の初期温度（℃） 
 
HAZ 組織は第２章の Table 2-3 と同一の定義で分類した。また、Fig.4-1 で表裏最終パ
スの HAZ 組織が必ずしも UACGHAZ にならない場合があるのは、前述した通り、表裏面
に当て板をつけて溶接したために表裏面の溶接パスが必ずしも最終パスになっていない
ためである。 
  ９本の CTOD 試験で得られた限界 CTOD 値には大きなばらつきが有り、0.92mm か
ら 0.05mm の範囲で変化していた。ただし、高い限界 CTOD 値が得られた試験片では疲
労予き裂先端線における HAZ 粗粒部の領域が若干尐ない傾向が認められた。HAZ-CTOD
試験に対する規格に規定されてい
る方法に従い 44), 46)、HAZ 粗粒部が
き裂先端線を占める率を算出して
整理すると、Fig.4-2 が得られる 73)。
HAZ 粗粒域の占める領域が増加す
るに従い、限界 CTOD 値が低下する
傾向が読み取れるものの、HAZ 粗
粒域の領域が減尐していくに従い、
相関度合いが弱くなることがわか
る。 
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Fig.4-2 Effect of total CGHAZ size on critical 
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  また、どの試験片においても、最も靭性务化の大きい ICCGHAZ（Inter－Critically 
reheated CGHAZ）が疲労予き裂先端線上に存在しているにも拘らず、ICCGHAZ 以外の箇
所から破壊が発生しているものが多い。特に No.5～9 の試験片では、疲労予き裂先端線
に HAZ 粗粒部を多く含んでいるにも拘らず、破壊が ICCGHAZ 組織位置以外から発生し
ているものが半数以上を占めていた。 
以上の観察結果から、最も低い限界 CTOD 値に対しては LBZ の存在が大きな影響を
与えているものの、必ずしも全ての場合において LBZ が破壊発生を支配するとは限らず、
破壊発生には他の要因が関与しているものと思われた。 
 
 
第４－３節 多層溶接熱影響部の各微視的組織が有する機械的性質の推定 
 
 以上の試験および検討結果によって、溶接熱影響部の CTOD 試験における（API RP2Z 
の区分ないしは第２章の Table2-3 の組織区分から定義される）LBZ の存在の影響に関す
る従来からの知見が確認された。しかし、（ａ）Fig.4-1 の LBZ が疲労ノッチ線上に複数
に存在する試験片の場合、どのようにして破壊が発生する LBZ が選択されたのか？ 
（ｂ）その結果として観察された限界 CTOD 値の違いはどこから来るのか？（あるいは
Fig. 4-2のTotal CGHAZよりも限界CTODを的確に表現するパラメーターは存在しないの
か？）、 等の疑問に対しては、依然として明確な説明が得られていない。そこで、Fig. 4-1
のような HAZ 組織分布図以上に HAZ 中の組織分布を詳細に推定することを検討してみ
た。 
 すでに第２章において、今回と同じ溶接条件を再現した熱サイクル試験を実施して
おり、各組織の強度・靭性をどの温度の熱サイクル条件に対してもある程度推定できる
程度の試験結果が整っている。そこで、第２章のデータから多層 HAZ 中の微視的な機械
的性能の分布を求める方法について考えてみる。この時に問題となるのが、第２章で得
られたデータはやはり離散的なデータであるということである。まず、これらのデータ
から HAZ 中の組織の連続的な変化を内挿、外挿する方法を検討してみる。 
 第２章における二重熱サイクルの場合は、一回目の加熱温度を 1400℃に固定した。
また、三重熱サイクルにおける一回目および二回目の加熱温度をそれぞれ 1400℃、750℃
に固定した。このような限られた条件下で得られたそれぞれの熱サイクル材の組織形態
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等を手がかりとして、冶金的な考察と若干の補間近似を交えた以下に示す仮定を設けて、
連続的な熱サイクルの場合を予測することとした。ただし、第２章における取り扱いと
同様、一回目、二回目および三回目の各熱サイクルを、それぞれの最高加熱温度によっ
てＴp1、Ｔp2、Ｔp3 という記号で識別することとする。 
 
Table 4-4 Interpolation procedure 
Effect of Tp1 and Tp2 Effect of Tp3 
Tp2 Tp1 Applied test data Applied additional tempering effect 
≧700℃ 
≧1250℃ 
Double cycle test 
data (1400℃+ Tp2) 
Tempering effect by Tp3 that is evaluated as 
follow is added to the Tp1-and-Tp2 effect: 
 
Variation of CTOD = 0. 
1250～ 
1050℃ 
Linear interpolation 
between the above 
and the below 
≦1050℃ 
Single cycle test 
data where  Tp2 is 
assumed to be Tp1 
< 700℃ － 
Single cycle test 
data of Tp1 
Effect by Tp2 is evaluated by the same method as 
the above tempering effect. 
 
仮定： 
A. Ｔp2 が 700℃以上の場合（二回目の熱サイクルで再オーステナイト化される場合）： 
 A-1. Ｔp１が 1250℃を超える場合には、Ｔp１＝1400℃とする（1250℃を超える温度に
加熱される熱サイクルではオーステナイトの粗大化が顕著であり、冷却サイクル
ではフェライト変態が抑制されることから、ほぼ同様な低温変態組織が得られ、
M-A 組織の基本的な形態、量に大きな違いはないと想定する）。 
 A-2. Ｔp１が 1050℃未満の場合には、一回目の熱サイクルの効果を無視する（一回目
の加熱温度がこの領域にある場合には、加熱時に細粒のオーステナイトとなり、
冷却時にフェライト核の生成が促進されてフェライト中心の組織となりやすい。
このような組織が二回目の熱サイクルで再オーステナイト化されるのであれば、
最終的な組織はほぼ二回目の熱履歴に依存すると考えられる）。 
 A-3. 1050℃≦Ｔp１≦1250℃の領域にある場合には、Ｔp１が 1050℃未満および 1250℃
超えの両結果から線形補間することによって特性を推定する。 
B.  Ｔp2 が 700℃未満の場合： 
80 
300 600 700 
0 
0 
⊿
Y
S
 (
M
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a
) 
Tp3 (℃) 
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 B-1. Ｔp2 をＴp3 と同じ効果をもたらすテンパーサイクルとみなし、三回目の熱履歴の
影響は無視する（一般に正常は溶接順序であれば、Ｔp2 が 700℃未満でＴp3 がＴp2
以上の温度となることはまずない）。 
 B-2. テンパーサイクルの効果は Table 4-4 に示す通りとする（第２章の実験結果に基づ
くが、材料固有の特性と思われる）。 
 
  以上の方法を適用して、例えば HAZ 中の各位置におけるミクロ的な限界 CTOD 値
（-50℃）を推定してみると、Fig.4-3 のよう
な分布図が得られる。ここでは、CTOD が高
い場合に白表示、低下するに従って徐々に黒
くなっていく濃淡表示を用いて、HAZ 中に
おける CTOD 値の分布を表現している。 
  このようにして HAZ 中のミクロ的な特
性分布図が得られるわけであるが、この分布
図を用いて溶接継手 CTOD 試験結果を評価
するに当たって、以上の手法によるミクロ的
特性の推定が妥当なものであるかどうかを
事前に検証しておく必要がある。しかし、
HAZ 中の個々の位置における引張特性、
CTOD 特性を直接求めて検証することは、実
質上不可能に近い。そこで、引張特性との相
関が強い硬さ試験を通して、この検証を実施
してみることとした。 
  まず、第２章の再現熱サイクル試験で引
張特性のわかっている試験片に対して硬さ
試験を実施し、引張特性を硬さで類推できる
かどうか調べてみた。その結果、Fig.4-4 の関
係が得られた。ここでは、第２章での再現熱サイクルに加えて、入熱 1kJ/mm の再現熱サ
イクル材に対する試験結果も含めて示してあり、硬さの値はヴィッカース 98N で実施し
た繰り返し５回の測定結果の平均値を用いている。 
Fig. 4-3 Example of estimation result of 
microscopical CTOD value distribution 
CTOD value (mm) 
1.5                0 
Weld 
metal 
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  Fig.4-4 より、ヴィッカース硬さと 0.2%耐力の相関が強いことがわかる。図中の実線
は、Cahoonの関係式 74)に準じて実験的に求められた式(4-2) 40)を求めて示したものである。 
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



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08.03
%2.0 
                   （4-2）                
0.2%σy：0.2%耐力（N/mm2）、 
Hv：ヴィッカース硬さ、 
ey：0.2%耐力における真歪＝0.0055、 
n：加工硬化指数＝0.12・ln(142g/0.2%σy) 
40), 75)、 
g：重力加速度＝9.80665m/s2． 
 
  式(4-2) は金属材料母材に対して得られたものであるが、三重熱サイクル試験材を除
けば、再現熱サイクル材に対してもよく適合している。三重熱サイクルに対して適合性
が悪い理由は、最高加熱温度
が Ac1 点以下となる三回目の
熱サイクルを受けて、材料中
の転位に炭化物が析出し、固
着された結果、降伏点近傍の
耐力が上昇する現象と考えら
れる。硬さは降伏点のみでは
なく降伏後の加工硬化にも影
響されるが、Fig.4-4 では硬さ
を耐力のみの関数として表し
ているため、実測値との差異
が大きくなったものと思われ
る。この三重熱サイクル材に
対する耐力の実測値と式(4-2) 
との差異は約 80N/mm2であり、
ちょうど Table 4-4 の推定手順
におけるテンパーサイクルの補正値に相当する。すなわち、Table 4-4 の手順による特性
Fig. 4-4 Relation between Vickers hardness and 0.2% 
proof stress for HAZ simulation test specimens 
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予測にあたって、テンパーサイクルの補正を行わなければ、0.2%耐力はヴィッカース硬
さと式(4-2) の関係でよく対応するものと思われる。 
  さて、それでは Table 4-4 の方法で推定した HAZ 中のミクロ的な耐力分布と、実際の
硬さ測定結果から式(4-2) によって求めた耐力分布を比較することによって、前述の特性
予測方法の妥当性について検証してみる。 
 
そのために同じ溶接条件で同様な溶接継手を製作し、HAZ 中の 0.2%耐力値の分布推
Fig. 4-5 Comparison in Vickers hardness between experiment and the estimation 
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定図を作製した。Fig.4-5 の右側に示すのがその結果であるが、耐力が高くなるに従って
黒色で濃くすることによって、その分布状態を視覚化してある。一方、ヴィッカース試
験は、板厚 30mm の鋼板表面から（ａ）10ｍｍ、（ｂ）15mm、および（ｃ）20mm 板厚方
向に入った位置において、Fusion line から母材に向かって 0.25mm のピッチで実施した。
荷重は 9.8N とした。同時に、これらのヴィッカースの各圧痕に相当する位置において、
耐力予測値から式(4-2) によって計算したヴィッカース値も求め、Fig. 4-5 の左側に比較し
て示した。 
硬さの実測値と予測値との対応は、（ａ）の位置では若干良くないものの、（ｂ）お
よび（ｃ）の位置では非常に良好であることがわかる。（ａ）の位置で実測値と予測値と
の対応があまり良くなかった原因としては、Fig. 4-5 の溶接多層盛方法からわかる通り、
この位置で多くの溶接ビードが重なっており、各溶接ビードの Fusion line の形状が正確
に把握できず、測定に多分の誤差を伴ったことが関連すると思われる。 
 いずれにしても、その硬さ換算等の誤差を考慮しても、実測値と計算値との対応は
良好であると考えられる。そこで、Fig. 4-1 で継手 CTOD 試験を実施した各 HAZ 断面に
対して、HAZ 中のミクロ的な機械的特性の分布状態を前述した手法で計算してみること
とした。 
 
 
第４－４節 微視的組織分布に起因した破壊発生支配機構 
 
  Fig. 4-1 の HAZ断面に対して、ミクロ的な各位置における 0.2%耐力および限界 CTOD
値を計算した結果を Fig. 4-6～4-14 に示す。これらの図では、各特性分布を、Fig. 4-3 と同
様な HAZ 断面における二次元分布、および疲労予き裂先端線上での一次元分布として表
示してある。ただし、溶接金属中の特性は全て一様で、Table 4-3 に示した性能とした。
これらの特性分布図から、以下のことが観察される。 
（１） CTOD 試験で延性き裂の進展後に脆性破壊した（BS744846）のδu タイプの）No.1
～4 の試験片は、疲労予き裂先端線上の板厚中央 60%領域では顕著な局所 CTOD 务化部
分はなかった。これらの試験片においては、破壊発生起点は疲労予き裂先端線上の最靭
性务化部ではなく、局所耐力、局所限界 CTOD 共に、板厚方向および垂直方向で急変す
る箇所であった。 
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（２） No.5～9 の試験片は疲労ノッチ線上の板厚内部で局所的に靭性が極度に务化した
領域を有しており、その領域では耐力は逆に高原状に高くなっている傾向が観察された。
これらの試験片において、破壊発生点は常に局所的に靭性の务化した領域に位置し、同
時に耐力の高い高原状領域の端部に位置していた。ただし、この破壊発生点における靭
性値は低かったものの、必ずしも靭性が最も务化した位置ではなかった。 
 
  更に、観察された破壊発生点における局所的特性を把握するために、破壊発生点に
おける最高加熱温度の計算値から、その位置における組織が有するであろう耐力、限界
CTOD 値を上記同様の方法で推定した。これらの推定値を実用溶接継手に対する実験から
得られたマクロ的な限界 CTOD 値と共に、Table 4-5 に示した。破壊が延性き裂進展を伴
わずに脆性的に発生したδc タイプ 46)の試験片では、破壊発生起点において推定された局
所限界 CTOD 値は実継手の実測 CTOD 値とその絶対値、および順位関係がほぼ一致して
いた。この一致から考えて、局所的性能を予測するために用いた手順は妥当なものであ
り、また、不均一な特性を有する HAZ の全厚 CTOD 試験結果は、破壊発生点の局所的靭
性レベルに一致するものであると考えられる。 
  Fig. 4-1 の全厚 CTOD 試験における疲労予き裂先端の組織分類結果および推定された
特性分布図から示された通り、破壊発生起点は必ずしもき裂線上で局所的に靭性が最も
务化した箇所ではなかった。HAZ 中で靭性が最も务化している箇所は ICCGHAZ と考え
られるが、ICCGHAZ から破壊が発生した試験片は、Fig. 4-1 および Table 4-5 に示す通り、
９本の試験片中２本のみであった（No.8 と No.9）。限界 CTOD がδu を示した No.1～4
の試験片では破壊は細粒 HAZ（FGHAZ）あるいは二相域加熱 HAZ（ICHAZ）と断定さ
れた組織からも発生していた。No.5～7 の試験片では破壊はα→γ変態点以下のテンパー
領域に加熱された CGHAZ（SCCGHAZ）から発生しており、限界 CTOD 値が 0.17～0.08mm
であった。しかし、No.1～4 の試験片は疲労予き裂先端線上の板厚中央部近傍には
ICCGHAZ 領域を含んでいなかったものの、No. 5～7 の試験片は板厚中央近傍に
ICCGHAZ 領域を含んでいたにも拘らず破壊は SCCGHAZ から発生していた。これらのこ
とから、HAZ の CTOD 試験において、破壊は最も靭性の务化した箇所から必ずしも発生
するものではないといえる。 
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Fig. 4-6 HAZ property distribution maps for specimen No.1 (δu=0.92 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-7 HAZ property distribution maps for specimen No.2 (δu=0.68 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-8 HAZ property distribution maps for specimen No.3 (δu=0.39 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-9 HAZ property distribution maps for specimen No.4 (δu=0.22 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-10 HAZ property distribution maps for specimen No.5 (δc=0.17 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-11 HAZ property distribution maps for specimen No.6 (δc=0.08 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-12 HAZ property distribution maps for specimen No.7 (δc=0.08 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-13 HAZ property distribution maps for specimen No.8 (δc=0.07 mm) 
Thickness = 30 mm 
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Fig. 4-14 HAZ property distribution maps for specimen No.9 (δc=0.05 mm) 
Thickness = 30 mm 
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  試験片 No.5～9 に対する特性分布図（Fig.4-6～4-14）から、破壊は靭性が局所的に务
化している谷部のひとつから発生し、その発生箇所が同時に耐力が高原状に高くなった
領域の端に相当することを観察した。破壊が発生したこれらの靭性の低い谷部は、必ず
しも靭性の最も务化した箇所ではないが、ほとんどの場合、疲労予き裂先端線上で最も
広い局所脆化領域となっていた。同様にして、0.2%耐力に関しても、破壊発生起点は最
も広い局所硬化領域に位置していた。すなわち、限界 CTOD 値の低い場合の破壊発生は
大きな局所脆化領域を起点としており、同時にその起点は大きな局所硬化領域の端と一
致している。 
Table 4-5 Estimated properties at fracture initiation points 
No. 
Estimated local properties at fracture initiation points Observed 
critical CTOD 
for welded 
joints (mm) 
Peak temperature (℃) 
Classification of 
micro-structure 
0.2% proof 
stress 
(N/mm
2
) 
Critical 
CTOD 
(mm) Tp1 Tp2 Tp3 
1 1155 983 612 FG HAZ 482 0.93 δu=0.92 
2 1103 751 419 IC HAZ 456 0.60 δu=0.68 
3 1201 1051 578 
FG HAZ 
516 0.78 δu=0.39 
4 1218 683 524 528 0.18 δu=0.22 
5 1383 601 --- 
SCCG 
HAZ 
621 0.09 δc=0.17 
6 1358 660 303 570 0.09 δc=0.08 
7 1261 571 393 603 0.10 δc=0.08 
8 1314 800 467 
ICCG 
HAZ 
564 0.07 δc=0.07 
9 1291 
1298 
751 
592 
422 
295 
577 
609 
0.02 
0.09 
δc=0.05 
 
  南ら 23) は、マルテンサイト／母相の二相組織からの剥離特性がマルテンサイト形状
に依存していることを説明するために、いくつかの形状の局所硬化域（LHZ: Local Hard 
Zone）に対する引張荷重下における LHZ 内・外部の応力歪分布を解析した。この解析の
結果、LHZ 自体の降伏点に比べて非常に低い負荷応力下においても（母相の降伏点を僅
かに上回る応力下で）、LHZ はその角部および端面部から降伏し始める一方、LHZ の内部
は負荷荷重がかなり高くなっても降伏しない、という挙動を明らかにした。 
  以上の検討結果から、強度的不均一を有する多層溶接 HAZ からの破壊発生過程を以
下のように説明できる。 
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  HAZ の CTOD 試験片に曲げ荷重を負荷した場合、まず LHZ 周辺の軟質の組織部分か
ら塑性降伏が始まる。しかし、LHZ の端部は周囲の軟化部の塑性変形を受けて局所的に
応力が上昇し、塑性変形を強いられる。ところが、LHZ は同時に局所的脆化領域でもあ
るため、僅かの塑性変形に対しても抵抗できるほどの靭性を有しておらず、この LHZ の
端部からき裂が発生する。 
  この破壊発生過程は LHZ が低い靭性レベルにある時のみ成立し、試験片 No.1～4 の
ように（拘束が比較的強くなる板厚中央部近傍で）疲労き裂先端線上に明確な局所脆化
領域が存在しない場合には、破壊の発生は試験片の全体的な塑性変形挙動によって支配
されると考えられる。 
 
 
第４－５節 結論 
 
  溶接継手 HAZ 部の破壊靭性の意味を検討するために、第２章で調査した材料を用い
て実多層溶接継手に対する CTOD 試験を実施した。同時に、HAZ 中のミクロ的な各組織
の機械的性質を推定する方法を開発し、それによって作製した HAZ 中の性能分布図によ
って実継手 CTOD 試験の結果を評価した。その結果、以下の決論を得た。 
（３） 実継手 HAZ 部の CTOD 試験の結果、得られた限界 CTOD のばらつきが非常に大
きいことを確認した。 
（４） BS 規格等の多層溶接 HAZ 部の組織分類法に従って分類した脆化部としての
CGHAZ 部のトータルサイズで限界 CTOD を整理してみると、従来から言われているよう
に両者に相関はあるものの、CGHAZ 部トータルサイズが小さくなるに程相関は低かった。 
（５） 更にミクロ的な性能の不均一の観点から検討を加えるために、第２章の再現試験
結果を利用して、HAZ 内の各組織の耐力、限界 CTOD 特性をデータ補間することによっ
て推定する手法を開発した。 
（６） その推定手法によって得られたミクロ的な耐力の分布と、マイクロビッカース試
験結果から換算して求めた耐力の分布を、HAZ の一部について比較した結果、非常によ
い対応が得られ、ミクロ的な性能推定方法の妥当性が確認された。 
（７） 開発した推定方法を用いて、実継手 CTOD 試験片 HAZ 内部におけるミクロ的な
耐力、限界 CTOD 値の推定分布図を作製し、実継手 CTOD 試験結果と比較した。 
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（８） その結果、破壊起点は常に局所的に靭性の务化した領域（LBZ）であると同時に、
耐力の高い高原状の領域（LHZ）の端部に相当していた。ただし、その起点は、必ずしも
疲労き裂線上で最も靭性の务化した箇所とは限らなかった。すなわち、破壊は LHZ の端
部が同時に LBZ となっている箇所から発生することがわかった。 
（９） 破壊発生起点で推定したミクロ的限界 CTOD 値は、実継手で得られた限界 CTOD
値と比較的よい対応を示した。 
（１０） 以上の観察結果から、実継手 CTOD 試験片に曲げ荷重を与えた場合、周
囲の軟化部の塑性変形により塑性拘束を受けた LHZ 端部で塑性降伏が強いられ、その部
分の靭性レベルが低い場合に、その箇所から破壊が発生するものと考えられた。 
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第５章 大入熱溶接時の熱影響部靭性を支配する組織要因 
 
 
第５－１節 緒言 
 
これまでの章における議論により、多層溶接を受ける HAZ の靭性を支配している材
料組織的な要因として、オーステナイト粒径に代表される組織の粗大化度、およびフェ
ライト以外の第二層組織として生成する M-A 組織が重要な靭性支配因子であることがわ
かった。しかし、溶接入熱が徐々に増加していった場合に、M-A組織自体は溶接入熱の増
加に伴って一旦増加した後、更に大入熱側では分解して減尐することが報告されている
8)。すなわち、溶接入熱の変化に伴って、HAZ 靭性务化に対する M-A 組織の影響度が変化
することになるわけである。ところが、従来の HAZ 靭性の研究おいては、その研究対象
となる溶接入熱は、小入熱で多層溶接となる領域か、あるいは単層溶接になるような大
入熱溶接領域か、のどちらかに限られていた。そして、前者の場合には、主に M-A 組織
を中心とした組織観察、後者の場合には、主にオーステナイト粒粗大化を中心とした組
織観察、が行われ、M-A組織の分解が関与するような遷移領域での HAZの状況をキチンと
扱った事例はない。 
  そこで本章では、小入熱から大入熱まで溶接入熱が変化した場合の材料組織的な HAZ
靭性支配因子の変化を調査する観点から研究調査を実施することとした。 
 
 
第５－２節 大入熱溶接特有の性質 
 
  実際の調査に入る前に、大入熱溶接がこれまでの議論のベースとなってきた小入熱
多層溶接とどのような点で異なっているのかについて、この節で振り返って整理してお
くこととする。 
  大入熱溶接の特徴を物理的な観点から識別してみると、小入熱多層溶接と比較して
以下の３つの大きな違いが挙げられる。、これらの物理的違いに起因して冶金的にも大入
熱溶接特有の変化が現れてくる。 
（１）単層パス 
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  大入熱溶接の目的は溶接効率を上げるために高溶着金属の溶接を行うことであり、
それに伴って溶接層数が減尐していき、最終的には１層で板継溶接を行うようになった。
そのため、HAZ は次パスによる再熱を受けることがなく、HAZ の特性は最初の１熱サイ
クルで決まることとなる。 
（２）高温長時間保持 
  第３章の HAZ シミュレーションで使用された再現熱サイクル、Fig. 3-3、を見ればわ
かる通り、大入熱溶接の場合には CGHAZ がピーク温度付近に滞留する時間が非常に長く
なる。そのため、一般の炭・窒化物ばかりか、安定な TiN も溶解、ないしはオストワル
ド成長してオーステナイト粒成長抑制効果がほとんどなくなってしまう。このピーク温
度付近でも安定な酸化物を微細分散させて 36) 何がしかオーステナイト粒成長抑制効果
を利用する方法も考えられるが、基本的には大入熱溶接の CGHAZ においてはオーステナ
イト粒成長を抑制することはほとんど不可能であると考えた方がよい。 
（３）超緩慢な冷却速度 
  大入熱溶接において受ける
熱サイクルは高温保持時間が長
くなるのと同時に、その後の冷却
速度も超緩慢になる。その結果、
通常の感覚で議論するような冶
金現象から離れたところの現象
を想定しなければならなくなる。
例えば、Fig.5-1は HAZ硬さの冷
却速度による変化を示した図で
あるが 76)、大入熱溶接時の超緩慢
な冷却速度を受けた HAZ は極端
に硬度が低下してしまう。このよ
うな緩慢な冷却速度を受けた場
合、Fig. 5-2に示す通り、HAZ硬
さは CE（IIW タイプの炭素当量）
にほぼ比例するようになる。すな
わち、大入熱溶接において HAZ部Fig. 5-1 Comparison of Hmax value between measured 
and predicted by four formula
76)
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は母材の化学成分で決まるあるレベルの硬さまで軟化してしまうこととなる。 
  また、炭窒化物はピーク温
度に加熱されて溶解するわけで
あるが、固溶したマイクロアロ
イ元素や炭素、窒素は再度冷却
時に再析出し、尐数で粗大な炭
窒化物を形成することとなる。
このような粗大化した炭窒化物
はγ→α変態挙動にはほとんど
関与しなくなると思われ、逆に
介在物としてのマイナスの影響
をもたらすと思われる。しかし、
炭窒化物として再析出しきれず
に固溶したまま残った元素自体
は、変態挙動に何がしかの影響
を与えると考えられる。 
  第１章の Fig. 2-6 に示した通り、M-A 組織の量は HAZ の冷却速度に依存し、冷却速
度は非常に遅くなった場合には、残留オーステナイトがフェライトと炭化物に分解して
しまい、M-A 組織が消失すると報告されている。 
 
  大入熱溶接の場合には、以上に述べたような３つの要因から通常とかなり異なった
冶金的環境が生まれ、従って HAZ 靭性を支配している冶金的要因もこれまでに議論した
ものから遠ざかっていくと考えられる。そこで、その冶金的要因の変化を、実際の実験
を通して、次節で調査していくこととする。 
 
 
第５－３節 大入熱溶接時に熱影響部靭性を支配する組織要因 
 
５－３－１ 実験方法 
（１）供試材料 
供試材としては降伏点 320～350 N/mm2クラスの２種類の TMCP鋼を用いた。Table 5-1
Fig. 5-2 Comparison of coefficients of linear 
correlation between Hmax (HV10) and carbon 
equivalents Pcm or CE (IIW) for high strength steels 
of carbon contents 0.03 to 0.25%
76)
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に供試材の化学成分を示す。ここで供試鋼 A は、第２章で小入熱多層溶接時の HAZ中 M-A
組織調査に用いた材料に近い成分系であり、供試鋼 B は特に大入熱用に設計された材料
であり、ボロンを活用してオーステナイトから再析出する BN粒子を利用して変態後のフ
ェライト組織を微細に制御できるような化学成分となっている。この供試鋼 B について
は、更に第６章第６－３節においてその成分設計の思想について詳細に説明する。 
 
Table 5-1 Chemical compositions of tested base metals  (unit: mass%) 
Steel C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti B Ceq 
A 0.07 0.22 1.40 0.012 0.002 0.22 0.36 0.015 0.018 － 0.35 
B 0.06 0.14 1.36 0.007 0.002 0.02 0.01 0.007 0.008 0.0011 0.30 
Note)   Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
 
（２）再現熱サイクル試験 
HAZ 組織は、供試材から採取した 11ｘ11mm 断面の角状試験片に対して、高周波誘導
加熱型シミュレーター試験機によって系統的に HAZ の受ける熱サイクルを付与すること
によって再現した。溶接入熱として、5、15、60 kJ/mmの３種類を想定して再現試験を実
施した。一般の厚鋼板では、溶接入熱 5 kJ/mm では多層溶接となり、M-A組織に起因した
局所脆化域ができ易い条件となることから（第 2章）、その代表条件としてこの溶接入熱
を設定した。ただし、今回は溶接入熱の影響調査に焦点をおいているので、多層熱サイ
クルは付与せず、全て単層溶接を想定した単サイクルの試験とした。溶接入熱 15,、60 
kJ/mm では代表的な大入熱溶接を想定しており、前者は板厚 10 数 mm の鋼板に FAB 溶接、
FCB溶接、エレクトロｶﾞｽ溶接等の大入熱溶接を適用した場合の代表的な溶接入熱であり、
後者は更に厚肉の鋼板に対してエレクトロスラグ溶接を行った場合の溶接入熱を代表し
ている。 
再現する熱サイクルは、移動点熱源（仮想板厚：無限大）を仮定した Rosenthal の
解析解 42)によって求めた。計算した熱サイクルを約 20ステップの折れ線で近似した後に
シミュレーター試験機にプログラムして実行した。ただし、冷却過程で 200℃以下となっ
た場合には、温度制御を切り止めて試験片を放冷した。実際に温度制御プログラムに使
用した熱サイクルを Fig. 1 に示す。 
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なお、この再現熱サイクル試験方法は、第２章において用いた方法と同じものであ
る。 
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Fig. 5-3 Simulated thermal cycles 
 
（３）組織観察 
各熱サイクル後の組織は光学顕微鏡および加速電圧 20keVの SEMによって観察した。 
ミクロ組織はナイタル腐食した試験片を光学顕微鏡によって観察した。旧オーステ
ナイト粒径測定のために、JISの方法 77)に準じてピクリン酸飽和水溶液で旧オーステナイ
トを優先腐食し、切断法によって粒径を計測した。 
SEMによる観察においては島状マルテンサイトを炭化物と区別するために、井川らの
二段電解研磨腐食法 11)を適用した。更に M-A 組織の析出量を定量化するために、SEM像を
画像処理することによって、面積分率を求めた。 
 
（４）機械的性質の測定 
再現熱サイクルを付与した試験片から、硬さ試験と CTOD 試験を実施した。 
硬さ試験は、熱サイクルを受けた試験片の中央断面に対して、ヴィッカース荷重 98N
で実施した。断面５箇所の測定値の平均値を組織の硬さとして測定した。 
再現HAZの破壊靭性を調べるために、熱サイクルを付与した角状試験片からFig.5-4
に示す形状の CTOD 試験片を作成し、-50℃において限界 CTOD 値を測定した。図に示
す通り、機械加工で深さ 2mm 切欠を入れた後、深さ 3.3mm 程度になるまで切欠先端に
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疲労ノッチを導入した。CTOD 試験は ASTM E129078)の手順に従い、各試験条件毎に繰
り返し数２本の試験を実施した。なお、今回使用した CTOD 試験片形状も第２章で用い
たものと同一である。 
 
Fig. 5-4 Geometry of CTOD test specimen (unit: mm) 
 
５－３－２ 実験結果 
（１）組織観察結果 
Fig.5-5に各再現熱サイクル材のミクロ組織を示す。鋼 Aでは各入熱材共に旧オース
テナイト粒界に沿って初析フェライトが観察される。入熱が小さい場合には旧オーステ
ナイト粒内に上部ベイナイトが観察されるが、入熱が上昇していくに従い、アシキュラ
ーフェライト主体の組織に変化している。一方、鋼 B の場合には、旧オーステナイト粒
界からは初析フェライトは生成していない。また、鋼 A の同じ入熱量の場合と比較する
と、旧オーステナイト粒内のアシキュラーフェライトの量が多く、組織がより均一化し
ていることが判る。 
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Fig.5-5 Microstructures of thermally simulated specimens 
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Fig.5-6 Variation of prior austenite grain sizes with heat input 
 
Fig.5-6 は鋼 A、B に対して、旧オーステナイト粒径の入熱に伴う変化を示したもの
である。鋼 B の方が旧オーステナイト粒径は大きく、鋼 A との旧オーステナイト粒径差
は特に 15kJ/mmの溶接入熱の場合に顕著であった。 
同じ試験材の組織を二段電解研磨腐食後に観察したのが、Fig.5-7である。特に M-A
組織形態を調査したものであるが、M-A組織は小入熱側でのみ観察できる。 
鋼 Aの 5 kJ/mmの場合が最も M-A組織が多く生成しており、M-A組織は一部ラス状の
形態となっている。入熱 15 KJ/mm の場合にも M-A 組織が観察されるが、M-A 組織は塊状
となっており、ラス状のフェライトに沿って生成はしているものの全て分断しているこ
とがわかる。入熱量が 60 kJ/mmまで増加した場合には M-A組織はほとんど観察されない。 
一方、鋼 Bの場合には、M-A組織は入熱の 5 kJ/mmの場合にのみ観察できるが、それ
以外の入熱量では M-A はほとんど生成していないことがわかる。 
 Table 5-2 は測定した M-A組織面積分率を記録したものである。 
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Steel 
Heat input 
5 kJ/mm 15 kJ/mm 60 kJ/mm 
A    
   
B    
   
 
Fig. 5-7 Observation of M-A constituents by SEM 
M-A 
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Table 5-2 Area fractions of M-A constituents 
Steel 
Area fractions of M-A constituents (%) 
5 kJ/mm 15 kJ/mm 60 kJ/mm 
A 1.4 1.6 0.3 
B 1.1 0 0 
 
（２）機械的性質の変化 
Fig.5-8は 98Nの荷重で測定したビッカース硬さ（HV10）測定結果である。溶接入熱
5 kJ/mmにおいては、鋼 A、B共にビッカース硬さは 190近くあり、60キロ鋼に近い強度
レベルに達していると思われるが、溶接入熱の増加につれて硬度は徐々に低下している。
ただし、鋼 B の場合は溶接入熱 60 kJ/mm での軟化が大きく、一般 50 キロ鋼の強度レベ
ルに相当する硬度値まで低下している。Fig.5-5に示した通り、鋼 Bでは粒内フェライト
の生成が促進されており、60 kJ/mm の場合にはほぼ均一なアシキュラーフェライトとな
っていることに対応するものと思われる。 
 
Fig.5-8 Variation of Vickers hardness with heat input 
 
破壊靭性を調べるために-50℃で実施した CTOD試験結果を Fig. 5-9に示す。この図
からわかる通り、鋼 A と B では再現熱サイクル材の靭性レベルに大きな差異があり、全
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ての溶接入熱にわたって、鋼 Bでは鋼 Aに比較して高く安定した CTOD値が得られている。
鋼 B の CTOD 試験では、１本の試験片を除いて全て最大荷重後に試験片が破壊しており、
-50℃でも高い靭性と塑性変形能を有している（溶接入熱 60 kJ/mm の CTOD 値の低い方
の試験片では、ASTM 破壊タイプ ”c” であり、降伏後ある程度塑性変形した時点で脆性
的に破壊した。他の試験片は全て、最大荷重後に延性破壊を呈する、破壊タイプ “e” で
あった）。一方、鋼 Aでは、CTOD試験片は降伏後あまり塑性変形することなく脆性的に破
壊している（ASTM破壊タイプ “a” ）。 
CTOD 特性に対する溶接入熱の影響は、鋼種の影響ほど大きくないが、CTOD 値は 15 
kJ/mm の時に最も高く、また 60 kJ/mm の時に最も低くなっている。基本的に溶接入熱の
増加に伴う CTOD 値の低下はオーステナイト粒の粗大化に起因するものと考えられるが、
Fig.7で小入熱側で CTODが低下している原因は M-A組織生成に主に関係すると思われる。 
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Fig. 5-9 Variation of critical CTOD at –50℃ with heat input 
 
５－３－３ 考察 
以上の試験結果で得られた知見としては、M-A組織は小入熱側でのみ HAZ靭性の务化
に関与しており、入熱が増加するに伴って M-A 組織は消失ないしは分解し、その靭性へ
の悪影響がなくなることがわかった。一方、大入熱の場合には、硬度、CTOD 値において
鋼種間で大きな差異が生じており、粗大化したオーステナイトからの変態組織の違いに
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起因していると考えられる。 
そこで、大入熱溶接における変態組織要因を更に明確にするため、最終の破壊に影
響する組織単位になると考えられる破面単位 55)を計測することとした。各再現熱サイク
ル試験片を液体窒素温度で脆性的に割断し、SEMによる断面観察から JISG055177)の方形試
験図法を用いて破面単位を計測した。 
Fig.5-10 に破面単位の溶接入熱に伴う変化を示す。破面単位は旧オーステナイト粒
径同様、溶接入熱の増加に伴って徐々に大きくなっているが、Fig.5-6の旧オーステナイ
トの場合と異なり、鋼 A と B のサイズの順序が逆転している。すなわち、鋼 B の方が旧
オーステナイトは粗大化しているが、破面単位は逆に鋼 Bの方が小さくなっている。 
0
5
10
15
20
25
30
35
40
45
50
0 20 40 60 80
Heat input (kJ/mm)
F
ra
c
tu
re
 f
a
c
e
t 
s
iz
e
 (
μ
m
)
Steel A
Steel B
 
Fig. 5-10 Fracture facet size with heat input 
 
CTOD値と破面単位の対応を調べてみると、Fig.5-11のようになる。鋼 Aと Bでデー
タは分離しているものの、破面単位の細粒化に伴う CTOD値の改善傾向を表しており、破
面単位が靭性を代表する良い指標になっているものと推察できる。 
 中西ら 6)は、再現 HAZ の限界 CTOD 値（最低値）δc=0.25mm となる温度、Tδc=0.25、
と破面単位との間に強い相関があることを見出し、鋼種に関係なく、次式（5-1）の関係
を得ている 7)： 
  Tδc=0.25（℃） ∝ －10・ｄf
－1/2                   （5-1） 
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ここで、ｄf は破面単位（mm）を示す。 
Fig.5-11 の関係は、式（5-1）の関係を限界 CTOD 値に焼き直したものと考えられ、鋼種
に関係なく、破面単位の-1/2 乗に比例して限界 CTOD が変化すると解釈し得ることを示
している。 
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Fig.5-11 Critical CTOD vs. fracture facet size 
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Fig.5-12 Critical CTOD vs. prior austenite grain size 
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  一方、CTOD 値と旧オーステナイト粒径との関係をみてみると、Fig.5-12 に示す通
り、両者の相関は非常に弱く、かつ鋼種によって明らかに異なるバンドに分離してしま
う。すなわち、CTOD 試験片はオーステナイト粒径に依存した単位で破壊が進展しておら
ず、特に溶接入熱が大きくなった場合には、変態後の組織に旧オーステナイトの粒界、
結晶方位、等の特徴が継承され難いことを表しているものと考えられる。 
従来の研究 6)では、HAZ靭性に対して破面単位と同時に M-A組織の影響も大きいこと
が報告されているが、今回の試験結果では M-A 組織の影響は明確に現れていない。その
理由は、今回の条件では生成する M-A 組織量が非常に尐ないことも影響しているが、
Fig.5-7で観察した通り、M-A組織は入熱の小さい 5 kJ/mm の場合のみラス状に生成して
いる。この場合は、軟相のフェライト地は硬相のラス状 M-A 組織に拘束されて塑性変形
し難い状態になっているものと考えられる。一方、それ以外の入熱では M-A が生成した
ものでも塊状に離散的に分散しており、フェライト地は M-A 組織の存在に影響されるこ
となく、容易に塑性変形でき、CTOD 試験結果が改善しているものと思われる。すで第２
章で示した通り、M-A が板状あるいはラス状に生成した組織は M-A 量によって靭性が顕
著に変化するが、M-A が塊状に生成した組織の場合には M-A 量の靭性に対する影響は極
めて緩慢となる。このような、M-A の量、形態の影響を考慮すると、Fig.5-9 の中で M-A
の影響が現れている条件は、A 鋼の入熱 5 kJ/mm の場合のみであると考えられる。 
 
 
第５－４節 結論 
 
降伏点 320～350 N/mm2クラスの TMCP鋼において、溶接入熱の増加に伴う HAZ中の M-A
組織形態の変化、そして HAZ靭性への影響について調査した結果、以下の結論を得た。 
（１）HAZにおけるM-A組織は小入熱の場合にのみ生成し、入熱の増加に伴って消失した。
ただし、その消失する時期は鋼種の影響を受けた。 
（２）オーステナイト粒径は、溶接入熱の増加に伴って単調に粗大化した。 
（３）溶接入熱の変化に伴う HAZ 靭性へのこれら要因の影響として、オーステナイト粒
径は溶接入熱に伴い単調に粗大化する。ただしオーステナイト粒の HAZ 靭性に対する影
響は明確ではなかった。一方、M-A 組織はそれが生成する小入熱の場合においてのみ HAZ
靭性务化に関与し、小入熱の場合のみ、M-A 組織生成に伴うと考えられる HAZ 靭性の务
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化が観察された。 
（４）溶接入熱と M-A 組織消失の時期が鋼種の影響を受けるのと同様に、溶接入熱とオ
ーステナイト粒の関係も鋼種により多大な影響を受ける。その結果、M-A組織の関与の薄
い大入熱溶接の場合においても、異なる鋼種に対して HAZ 靭性をオーステナイト粒径で
一律に整理することはできない。この場合、オーステナイト粒径に代って破面単位を用
いると、異なる鋼種に対しても靭性を一律に整理できる。 
（５）本来、HAZ靭性は破面単位以外に M-A 組織の影響を受けるが、今回の試験条件では
M-Aの生成量が尐なく、その影響が明確に現れているのは、一部の小入熱の場合のみであ
った。 
（６）特に大入熱となった場合には、M-A組織、あるいはオーステナイト粒径は HAZ靭性
を評価する尺度とはならず、破面単位が靭性を代表する主要な尺度となる。 
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第６章  溶接熱影響部の靭性を向上させるための成分設計手法 
 
 
第６－１節 緒言 
 
  前章までの研究で、HAZ 靭性が鋼材、溶接条件に如何に影響されるかということに
ついて色々な視点から調査を行ってきた。すなわち、第２章では HAZ 靭性务化の主因の
ひとつである M-A 組織に焦点を当てて調査し、M-A 組織がどのような条件で生成し、形
態がどのように変化するか、といったことについてその特徴と HAZ 靭性への影響の仕方
について明確にした。また第３章においては、M-A 組織生成に最も影響の大きなマイク
ロアロイ元素の溶接熱サイクル中のダイナミックな形態変化について調査し、マイクロ
アロイが析出物となった時のオーステナイト粒成長抑制効果と固溶した時の M-A 組織生
成助長効果とを推測するための、冶金的な一部の基礎現象を明らかにした。そして第４
章では、実際の多層溶接継手の HAZ からの破壊がどこから発生して破壊靭性がどのよう
にして決まるかということについて調査し、M-A 組織によって生成した LBZ の分布形態
が破壊発生点に与える選択性に対する指針を得ることができた。更に、第５章において
はもっと実用的な見地から溶接入熱の影響に焦点をあて、オーステナイト粒、M-A 組織、
そして結果としての HAZ の破壊靭性、および材料、溶接入熱の関係について調査した。
その結果、大入熱溶接の場合には、溶接入熱の増加に伴って M-A 組織生成量が減尐する
ために M-A 組織の影響度は低下し、HAZ 靭性は、旧オーステナイトからのフェライト変
態を如何に均一分散化するかにかかっていることが判明した。 
  本章においては、以上の基礎調査で得られた知見を応用し、実用的な観点から、鋼
材の HAZ 靭性を向上させる成分設計手法について検討を行った。しかし、第５章の結果
からも明確になった通り、溶接入熱が小さく多層溶接となる場合と、溶接入熱が大きく
単パス溶接となる場合とでは、HAZ 靭性を支配している因子が異なっている。そこで、
両者それぞれに対する鋼材設計手法が異なることから、それぞれの場合を別個に扱って
議論していく必要がある。溶接入熱が比較的小さく、多層溶接が適用される代表的な鋼
材は海洋構造物用鋼材であり、それに適した成分設計手法についてまず第２節で検討し
た。一方、大入熱溶接が適用される代表的な鋼材としては LPG 船用鋼材を選定し、その
ための成分設計手法については、第３節において検討した。 
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第６－２節 多層溶接時に溶接熱影響部の靭性を向上させる成分設計手法 
 
  海洋構造物はその建設において小入熱の溶接施工が実施される代表的な構造物であ
る。その理由は極厚の複雑な形状をした鋼材を溶接組み立てするために、自動溶接の適
用が難しく、大部分が手溶接ないしは半自動溶接となることから、溶接品質の確保を重
視するために溶接入熱を制限したものと思われる。例えば、北海における固定式海洋構
造物建設に対する規定 79)の中では、SMAW（被覆アーク溶接）の場合には 3 kJ/mm、
SSFCAW（セルフシールドアーク溶接）の場合には 1.5 kJ/mm、の溶接入熱を越える場合
には、基礎となる技術的なデータおよび適正な品質保証体制に関して特別認定が要求さ
れている。溶接施工者はこれらの書類と共に、実際の溶接施工試験によって、これらの
入熱を越えることの正当性を認めてもらうことが必要となる。このような規格上の規定
もあり、海洋構造物では小入熱の多層溶接が施工法の主流となっており、鋼材としては
本論分の前半で論じた M-A 組織による HAZ 靭性务化が大きな課題となってくる。 
  主に第２章で調査した通り、小入熱多層溶接 HAZ の靭性は、M-A 組織の形態と量に
支配される。そこで海洋構造物用鋼材の HAZ 靭性対策は、M-A 組織制御法にほぼ集約さ
れることとなる。そこでまず、M-A 組織の生成量を低減させる方法について考えてみる。 
  第３章の Fig. 3-2 で示された通り、C、 N、Si、そしてマイクロアロイである Nb、V
等の元素が特に M-A 組織の生成を促し、HAZ 靭性を务化させることから、これらの悪影
響の大きな元素を低減する必要がある。しかし、これらの元素は、同時に母地の強度上
昇効果も大きく、鋼中の添加量を低減するためには他の方法で鋼を強化しないと鋼材強
度が不足することとなる。そのために最も有効な手段は TMCP 法であり、鋼材圧延中の
圧下を強化することによって結晶粒径を微細化し、α変態点近くで鋼材の冷却速度を高
めることによって（変態温度が低下し、）変態組織が増加し、添加元素による固溶強化に
頼らずに鋼を強化することができる。しかし、TMCP 法によって過度に鋼材を強化して
も、再加熱される HAZ では、鋼材の化学成分によって決まるある強度レベルに逆戻りし
てしまう。すなわち、HAZ 軟化の非常に大きな鋼材となってしまい、構造用鋼材として
は不適切なものとなる。そこで TMCP に加えて更に M-A 組織の生成を抑制する手段を講
じることが望ましい。その手段のひとつとして、鋼中の Al 量を低減する手法が考えられ
 100 
る。 
  深田ら 80)は、低炭素鋼 HAZ の CTOD 値が低 Al 化によって改善することを見出し、
その原因に関して調査を行った。グラファイトを埋め込んだ再現熱サイクル試験片を作
成し、最高加熱温度 1200～1350℃の単層溶接熱サイクルを付与した後、炭素の鋼中への
拡散度合いを硬度分布と EPMA による炭素の線分析によって調べた。その結果、Fig. 6-1
～6-2 に示す通り、低 Al 化によって鋼中への炭素の拡散が促進されていることを確認し
た。そのため、低 Al 鋼ではα変態において、γ相中での炭素拡散が速くなり界面での炭
素濃度が低下することから、γ→α変態が促進される結果、M-A 組織の生成が抑制され
ると結論づけている。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-1 Hardness distribution adjacent to interface
80)
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  次に M-A 組織の形態を制御するという観点から HAZ 靭性を改善する手法について
考えてみる。 
  第２章で明確になったように、M-A 組織でも上部ベイナイト変態に伴って生成する
ラス状の M-A 組織が HAZ 靭性を極端に务化させる。そこでまず、上部ベイナイト変態
をできる限り抑制する成分系を選ぶことが必要であり、上記の TMCP を活用して低 C、
低 Si 化した鋼材を使うことは、この観点から有効な手法となるものと考えられる。他に
上部ベイナイト変態を抑制する手法として、HAZ 再加熱時のオーステナイト粒径を微細
化する方法が考えられる。溶接入熱の小さい海洋構造物の溶接においては、やはり TiN
析出物を利用した HAZ 中オーステナイトの粗大化抑制が有効である思われる。ただし、
第３章で調査した通り、再加熱時に再固溶する余分な Ti がないようにすることが必要で
あり、微量の Nb との複合添加を利用した母材中の Ti-Nb 炭窒化物微細分散化を促進する
ことが有効であろう。 
 
  以上の成分設計コンセプトに則って実際の海洋構造物用鋼板の設計を行った。1994
年に建設の始まった SHELL 社の MARS TLP (Tension Leg Platform)用厚板として開発を要
請され、対応したものである。ここで、TLP とは、Fig. 6-3 に示すような深海開発用の海
洋構造物であり 81）、Tendon と呼ばれる長い鋼管 Leg に若干の張力をかけることによって、
Fig. 6-2 Carbon profiles adjacent to interface 
80)
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波浪に対する上部構造の揺れを尐なくして安定させたものである。 
北アメリカのメキシコ湾岸においては、20 世紀末頃から海洋開発が盛んに行われて
おり、SHELL 社は AUGER と呼ばれる TLP に続いて、MARS、RAM-POWELL、URSA、
BRUTUS といった TLP を次々と建設してい
った。その度に世界の深海用開発の記録が塗
り替えられていった。MARS は SHELL 社の
２基目の大型 TLP であり、深海の波浪と海
上での風圧に耐える必要性から新しい技術
導入が要求され、その構想の中で４インチ厚
の高性能厚鋼板開発が要請された。 
 
  これらの TLP 用厚鋼板はその適用個所
によって、Critical、Special、Primary、Secondary、
Tertiary といったクラスに分類されており、
靭性レベル、品質管理レベルは各クラスによ
って異なるが、低予熱で溶接ができるような
良好な溶接性がすべてのクラスに対して要
求された。そのため、API 2W82)に準じた
TMCP 鋼が全てのクラスに適用された。更に
Critical クラスの鋼板には API RP2Z44)に準じ
た HAZ-CTOD に関する認定試験が必要とさ
れたので、上述の小入熱多層溶接用 HAZ 対
策用成分設計を試みた。目標とされた特性は
以下に列記した内容である： 
（１） API RP2Z に規定された全ての溶接
入熱条件において、規定以上の高い
HAZ-CTOD 靭性を-10℃において確
保し得ること。 
（２） 母材のシャルピー遷移温度が-80℃
以下となること。 
Fig. 6-3 Structure of TLP
81） 
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（３） 低予熱の溶接施工を可能とするような高い溶接性を有すること。 
 
Table 6-1 Representative chemical composition for 3” Grade 60 
C Si Mn P S Nb Ti Other elements Sol.Al Pcm 
0.07 0.13 1.51 0.003 0.002 0.01 0.01 Cu, Ni, etc. 0.009 0.18 
Note:  Pcm= C + Si/30 + Ni/60 + (Mn + Cu + Cr)/20 + Mo/15 + V/10 + 5B 
 
  これらの性能を満足させるために、低 Pcm－低 Al－微量 Nb・Ti をベースとした成分
系を選定した。代表的な化学成分例を Table 6-1 に示す。C、Si、Al を低く抑えることに
よって HAZ 靭性の改善を図り、最小限の微量 Nb－Ti の最適量添加によって TMCP 鋼の
母材強度と低温靭性の両立を指向した。勿論、TMCP による製造方法においても高度な
製造管理が必要とされることから、鋼材グレード・板厚毎に TMCP 条件を細かく設定・
管理した。特に厚肉材に対しては以下のような冶金的効果を重視して製造管理にあたっ
た。 
（１） 制御圧延開始前の工程におけるオーステナイト粒の細粒化により、母材靭性を向
上させる。 
（２） 適切な温度・板厚範囲における十分な累積圧延ひずみを制御圧延で確保し、特に
板厚中央部の組織微細化を図る。 
（３） 圧延ひずみを受けたオーステナイト粒を完全に再結晶させた後に加速冷却処理
を行い、強度と延性のバランスを高める。 
 
  前述した通り、MARS-TLP 用の Critical クラスの厚鋼板には API RP2Z に準じた
HAZ-CTOD 性能を実証する認定試験が必要とされるが、SHELL 社の要求は API 2Z より
も厳しいものであった。当時の API RP2Z83)では 1.5～4.5 kJ/mm の溶接入熱をカバーする
ような３種類の溶接入熱での試験が規定されていたが、SHELL 社の要求では最低溶接入
熱量が 0.7 kJ/mm とされた。その理由はセルフシールドの FCAW で、溶接最低入熱がこ
のようなレベルになるためであった。溶接入熱が低下すれば、材料の受ける熱サイクル
は非常に急峻なものとなり、冷却速度が上昇する。その結果、HAZ 部でベイナイト変態
が促進され、多層溶接後の HAZ 靭性は务化しやすくなる。更にこの 0.7 kJ/mm の溶接で
は溶接層間温度を室温とし、逆に溶接入熱 4.5 kJ/mm の場合には 250℃以上にするように
規定された。すなわち海洋構造物用厚板の溶接に適用する溶接入熱範囲で、限界となる
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最速の冷却速度から最緩慢な冷却速度までをカバーする溶接条件で鋼材 HAZ 部の靭性を
評価するのが、この認定試験の狙いである。なお、この小入熱での認定試験方式は後の
API RP2Z の改訂時（2005 年度版）44) に採用され、現在では当時の SHELL 方式が API
標準の試験方法となっている。 
  API 2W のグレード 50 に対しては 4 インチ厚（101.6 mm）まで、グレード 60 に対し
ては 3 インチ厚（76.2 mm）までの認定試験を実施した。Table 6-2 はそのそれぞれのグレ
ード最大厚での鋼板の母材性能調査結果を示したものである。Pcm 値 0.18%以下、炭素等
量値 0.39%以下の HAZ 靭性用に設計した低 C 材に対して、上述した TMCP 法を適用して
製造されており、母材性能は目標を十分に満足するものであった。 
 
Table 6-2 Base metal test result 
Test Items 
4” Gr. 50 3” Gr. 60 
Test Result API 2W Test Result API 2W 
Tensile 
Test 
Yield strength, N/mm
2 
Tensile strength, N/mm
2
 
Elongation, % 
381 – 413 
496 – 530 
27 - 34 
345 – 483 
448, min. 
23, min. 
441 – 458 
537 – 551 
30 - 35 
414 – 586 
517, min. 
22, min. 
Charpy 
Test 
VE-40℃, Joule 
VTrs, ℃ 
411 – 419 
-89 
41, min. 
--- 
350 – 396 
-97 
48, min. 
--- 
Z-Tensile 
Test 
Reduction of area, % 75 - 77 (30, min.) 65 - 72 (30, min.) 
DWTT NDTT, ℃ -65 --- -90 --- 
CTOD Test 
at –30℃ 
Critical CTOD, mm 1.14, min. --- 1.69, min. --- 
5% Strain 
Aging Test 
Charpy VE-40℃, Joule 
NDTT, ℃ 
241 – 380 
-60 
(41, min.) 229 – 260 
-70 
(48, min.) 
Note: ( ) indicates the Supplementary Requirement in API 2W. 
 
 
  HAZ 靭性調査のための溶接継手は API RP2Z の規定に準じ、K 開先継手を作成して
実施された。Table 6-3 はその溶接継手製作条件を示したものである。HAZ 靭性は垂直側
の fusion line 部分において、シャルピー試験と CTOD 試験によって評価した。Fig. 6-4 に
代表的な HAZ－CTOD 試験片の断面割断後のマクロ組織を示す。 
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Table 6-3 Welding conditions for 4” Gr. 50 and 3” Gr. 60 
 
出革担胆l
Welding 
Method 
Groove Shape 
Welding 
Cond拙on
Welding 
Material 
Preheat 
Temperature 
Interpass 
Te町lDerature
1 
Low 
GMAW 
2・-士主S
I ~4j:t2 
z・'士主S
.. Gr.剖
1st Pass:0.7kJ/mm 
2nd..:0.7kJ/mm 
Wire:DW・55L(1.2φ} |附SER脇町
Shielding gas: CO2 
100% 
Ambient 
Ambient 
盟旦E
SAW 
u¥J 
|寸z，J・J士hZS 
3" Gr.刷
1st Pass:3.0kJ/mm 1st Pass:3.0kJ/mm 
2nd..:3.0kJ/mm 2nd..:4.5kJ/mm 
Wire:#W・36(3.2φ} Wire:#W・36(3.2φ} 
Flux:BL.55 (Bond Flux:BL.55 (Bond 
旬pe) 旬pe)
{AWS F7P8.EH14】 {AWS F7P8.EH14 
100"C 250"C min. 
250"C max. 250"C min. 
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(a) 0.7 kJ/mm GMAW 
 
(b) 4.5 kJ/mm SAW 
Fig. 6-4 Typical macro-etched section of the HAZ CTOD specimens for 4” Gr.50 steel, showing 
positions of fatigue precrack tip 
 
  Fig. 6-5 に溶接継手の硬度分布を示す。HAZ の軟化は全くなく、全ての溶接条件で溶
接金属がオーバーマッチの継手となっていることがわかる。 
Fig. 6-6 は板厚 1/4ｔ位置、Fusion line におけるシャルピー試験結果を示したものである。
ほぼ温度-60℃まで 100 J 以上の高い吸収エネルギーが得られている。 
Fig. 6-7 には、溶接金属、CGHAZ、SCHAZ 位置において、試験温度-10℃で実施した CTOD
試験結果を示す。CTOD 試験は BS744846）に準じ、Bx2B タイプの３点曲げ試験片によっ
て実施した。CTOD 試験は破壊発生に対する材料の靭性を評価するために、シャルピー試
験よりも適正な試験方法であるが、各 HAZ 位置において規格を満足する安定な特性を有
していることがわかる。 
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(a) For 4” Gr. 50 
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(b) For 3” Gr. 60 
Fig. 6-5 Hardness distribution of welded joints at mid-thickness location 
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(a) For 4” Gr. 50 
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(b) For 3” Gr. 60 
Fig.6-6 Charpy test results at fusion line (, at quarter thickness) 
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(b) For 3” Gr. 60 
Fig. 6-7 CTOD test results 
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  以上の小入熱多層溶接 HAZ 部に対する試験結果で実証された通り、M-A 組織の生成
を抑制する観点から成分設計された低 C－低 Si－低 Al－微量 Nb・Ti をベースにした厚鋼
板は、実際に HAZ 部において優れた靭性を有することが確認された。Fig. 6-8 は適用し
た材料の溶接用 CCT 図（Continuous Cooling Transformation diagram）を調べた結果である
が、フェライト変態が非常に促進され、高冷却速度側でもフェライト変態が生じること
を示している。すなわち、約 15℃/秒くらいまでの冷却速度（800→500℃間の冷却時間 20
秒程度）では HAZ 部でもフェライト変態が先行して生じることを示している。これは 5
～10 kJ/mm の溶接入熱時の fusion line の冷却速度に相当するが、２パス溶接時に再オー
ステナイト化された場合も考えると、更に小入熱の場合にも多層 HAZ 部ではフェライト
変態が促進され易いことを示している。すなわち、上部ベイナイト変態が抑制されて有
害な M-A 組織が生成し難いことを物語っている。 
 
 
Fig. 6-8 CCT diagram of the steel for 3” Gr. 60, austenized at 1350 ℃ 
 
  このような HAZ 部でのフェライト変態促進効果の結果、HAZ 部は硬化し難くなり、
その結果溶接割れも発生しにくくなる。Fig. 6-9、6-10 に鋼板の溶接性を評価する目的で
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実施した HAZ 最高硬さ試験、斜めｙ開先溶接割れ試験の結果を示す。HAZ 最高硬さ試験
は 0.7 kJ/mm の小入熱で、かつ予熱無しで溶接を行った結果であるが、CGHAZ でもビッ
カース硬さで高々250 程度に留まっている。また、斜めｙ開先溶接割れ試験では、通常の
試験条件である 1.5 kJ/mm の溶接入熱は勿論のこと、06 kJ/mm の小入熱でも低温割れが発
生しておらず、通常の溶接における拡散性水素環境では予熱が必要ないことを示唆して
いる。 
 
 
Fig. 6-9 Bead-on-plate hardness test result for 3” Gr. 60 steel 
At 0.7 kJ/mm of heat input, and with ambient preheat (22-24℃) 
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Fig. 6-10 y-groove weld cracking test result for 3” Gr. 60 steel with 3 ml/100g diffusible hydrogen 
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  Fig. 6-11 に実際に SHELL MARS TLP プロジェクトのデッキ鋼板用に実生産された材
料の鋳込み実績を示す。開発された鋼材は、鋳込み成分を統合することを目的に、Gr. 50
と Gr. 60 両方に同一成分が適用できるように設計されている。その結果、本プロジェク
トに対して、単一成分系で全ての鋼板を作りわけた訳であるが、Fig. 6-11 で示されるよう
に成分のバラツキは尐なく、全ての鋼板に対して安定した性能を保証することができた。
成分系について前述した通り、C 量は平均 0.06%と低く、Pcm 値も 0.18%以下であり、全
ての鋼板に対して予熱無しあるいは低予熱の溶接施工を可能にすることができた（実際
の溶接施工では、拡散性水素量が高くなるセルフシールドの FCAW のみ溶接時に予熱が
義付けられたが、他の SAW、GMAW、SMAW 等は予熱無しで溶接された）。また、Al 量
は M-A 組織の生成を抑制するために 0.015%以下で製造された。更に、P、S 量は地の靭
性自体を高める意味から極力低くコントロールされた。 
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Fig. 6-11 Production histograms of chemical compositions of 24 heats for MARS TLP deck plates 
 
 
 
第６－３節 大入熱溶接時に溶接熱影響部の靭性を向上させる成分設計手法 
 
  溶接の自動化が最も進んでいる業界のひとつが造船業界であり、1980 年以降溶接の
自動化が急速に進展した。Fig. 6-12 は造船業における溶接法の変遷を示したものであるが
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84)、1980 年代から炭酸ガス半自動溶接が手溶接に替わって普及し、自動化率が 100％近く
にまで到達している様子がわかる。溶接コスト削減の目的のために、溶接の自動化と同
時に、高電流密度化、他電極化によって高速、高溶着金属の溶接が可能となる炭酸ガス
溶接が広く普及していった訳である。更に、板継では片面 SAW、エレガス溶接、簡易エ
レガス溶接、等のいわゆる大入熱溶接が多用されるようになっていった 85)。 
 
Fig. 6-12 Historical transition of welding methods in Japanese shipbuilding industries
84)
 
 
  このように造船業界では大入熱溶接が多用されているが、その中でも特に HAZ 部に
対して高い靭性が要求されるのが低温用鋼である。その代表的な鋼材が、LPG 船のタン
ク廻りに使用される厚鋼板である。プロパンの液化温度は常圧で-42℃程度であり、LPG
タンクはそれよりも低い温度で設計される（例えば-46℃）。鋼材のシャルピー試験温度は
板厚に応じて、その設計温度よりも更に低い温度で規定されることになる。例えば、板
厚 25mm 以下の鋼板の場合は設計温度よりも 5℃低い温度となるために、例えば、-51℃
でのシャルピー衝撃試験要求を満足することが必要となる。このような低温で大入熱溶
接 HAZ 部の靭性を保証するためには、鋼材としても特別な成分設計が必要となる。すな
わち、第３章および第５章で調査した通り、溶接入熱の増加に伴って HAZ 部のオーステ
ナイト粒径は一律に増加し、当然の結果として HAZ 靭性が务化する傾向のある中で、そ
れを改善する施策が必要となるわけである。 
  大入熱溶接時の HAZ 靭性支配因子については、第５章で調査を行った。その結果、
大入熱溶接の場合には M-A 組織はあまり生成せず、靭性は極端に粗大化したオーステナ
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イト組織からγ→α変態を通して得られる組織がどのようなものになるかにかかってい
ることがわかった。すなわち、大入熱時の HAZ 靭性は、粗大オーステナイト粒から変態
生成するフェライト粒を微細、かつ一様に生成させる技術に依存するものと考えられた。 
  すでに大入熱 HAZ 靭性改善に対して Al、B, N, Ca の影響が大きいことを見出し
ていたので 34), 54)、特に LPG 船用材料としてこれらの成分の大入熱 HAZ 靭性に対する相
互効果を最適化することから調査することとした。本材料では Al、B、N 量に注目して、
大入熱 HAZ 靭性改善のための思想に沿って、各成分の（相互）効果を定量的に最適化し
ていくこととする。 
第５章での研究結果に従うと、高温に加熱されて粗大化したオーステナイト粒界か
らのフェライト生成を抑制し、逆に粒内フェライトの生成を促進することが有効である。
そのためにまず考えられるのが、ボロンの添加である。その理由は、第３章で議論した
通り、ボロンは鋼中での拡散速度が非常に速く、HAZ の冷却中であっても窒素を補足し
て BN として析出すると考えられる。他の窒化物、炭化物は余程溶接入熱が高くなって冷
却速度が遅くならない限り、HAZ 冷却中にはほとんど析出しない。オーステナイト粒内
で析出した BN 粒子は粒内フェ
ライトの生成を促進すると考え
られる。この HAZ におけるボロ
ンの効果を模擬的に図示すると
Fig. 6-13 のようになり、fusion 
line 近くの HAZ 中の炭窒化物が
高温に加熱された時にほとんど
溶解し、それ以降はこれら固溶
した元素が HAZ 靭性に逆に悪
影響を与えるのに対して、ボロ
ンは BN となって再析出するた
めに固溶元素自体の悪効果が消
失し、逆にフェライト核生成サ
イトとして活用できることとな
る。また、第５章の実験でわか
った通り、ボロン添加鋼は一般
Fig. 6-13 Illustration on the role of trace elements in 
HAZ during weld thermal cycles 
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鋼のようにオーステナイト粒界から優先的にフェライトが析出していない。その理由は
ボロン原子がオーステナイト粒界に偏析し 61)、粒界界面エネルギーを下げて粒界からの
フェライト生成を抑制するためであると考えられる。このことはまた、粒内からの均一
なフェライト生成を促すこととなる。 
  しかし、ボロンを添加すると、HAZ の最外層部ではボロン炭化物が析出する場合が
あり、HAZ 最外層部の靭性を逆に务化させる場合がある。そこでボロンと同時に鋼中の
アルミ量と窒素量をコントロールすることが必要となる 54)。そこで、このボロンの悪影
響を改善しながらその CGHAZ における効果を最大限に活用する方法として、ボロンに加
えてアルミ量を低減し、逆に窒素量をやや高めて添加する処方が開発された 34), 54)。Fig. 
6-14 は HAZ 組織に対するボロン添加の効果、更に低 Al－中 N 化した時の効果、を模式
的に示したものである。すなわち、鋼にボロンを添加すると第５章で調査した効果によ
って、CGHAZ 組織はフェライト生成が促進されて微細な組織となる。しかし、HAZ 外
層部は加熱温度が低く、ボロンがボロカーバイドとして析出して（LPG 用途の低温仕様
においては）母地の务化が観察されることがある。鋼中のアルミを低下し、窒素量を高
めると、この効果を抑制し、かつ CGHAZ の組織細粒化を更に促進することができる。 
 
Fig. 6-14 Microstructural reformation in CGHAZ by new chemistry 
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  鋼中に含有されたアルミニウムの低減は、前節で触れた通り、鋼中の炭素原子の拡
散を促進することから、大入熱溶接でも同様にフェライト変態を促進する。また、アル
ミニウムが尐なくなれば、AlN 析出量も減尐し、鋼中の固溶窒素量が増加する。その結
果、鋼中のボロンは BN として析出する量が多くなり、結果的に、ボロカーバイドの析出
量を低減させて HAZ 外層でのボロンの悪影響を相殺し、また一方で BN はフェライト変
態核となることから CGHAZ ではオーステナイトからのフェライト変態を促進すること
となる。アルミニウムの低減と同時に、更に窒素量をやや高めることによっても、同様
の効果が得られると考えられる。 
  このような根拠から、大入熱溶接 HAZ 靭性向上のために、低 Al－中 N－B 鋼という
成分系の採用を検討した。実際に、ボロン鋼をベースにして、鋼中のアルミニウム量、
窒素量を色々と変化させた鋼材に対して、大入熱 FAB 溶接を実施し、CGHAZ 部におい
て、-51℃でシャルピー吸収エネルギーを測定してみた。その結果を示したのが、Fig. 6-15
である。ここで、シャルピー試験は繰り返し３本で実施した。シャルピー試験の平均吸
収エネルギーにおいては明確な傾向は観察できないが、最低吸収エネルギーを比較して
みると（Fig. 6-15 (2)）、窒素量があるレベル以上になった時に、また、アルミニウム量が
ある低い範囲にある場合に、吸収エネルギーの最低値は高めの安定した値となっている
ことがわかる。 
 
Fig. 6-15 Influence of soluble aluminum and nitrogen on Charpy absorbed energy at the most 
detrimental position in the HAZ of FAB weldment. 
Base chemistry: 0.06C-0.15Si-1.45Mn-0.010Nb-0.011Ti-0.0010B, 
Thickness: 8mm, and welding method: FAB with 4.3 kJ/mm heat input. 
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  一般に鋼中に含有された窒素は、鋼の母地の靭性を务化させることが知られている。
しかし、その悪影響度は母地の組織に強く依存することがわかっており 33)、Fig. 6-16 に
示すように、フェライト－ベイナイト－擬似パーライト－マルテンサイト混合組織の場
合に窒素の悪影響は顕著に現れるが、より軟質のフェライト－パーライト混合組織にな
った場合には窒素の影響は非常に緩慢となることがわかる。今回開発した鋼における窒
素利用に関しては、窒素の活用によって母地組織自体を変化させることを狙っている。
すなわち、フェライトーパーライト主体の組織へ移行させることによって、同じ窒素量
でもシャルピー遷移温度が逆に低下することを利用しようとしたものである。 
 
Fig. 6-16 Influence of soluble nitrogen and microstructures on the toughness of the fusion line 
Here, “F” is ferrite, “P” is pearlite, “B” is bainite, “M” is martensite, Q.P. is quasi-pearlite, and 
B/N is the weight ratio of boron to nitrogen. 
 
  実際の LPG 用鋼材においては、-51℃において母材も高い靭性、特に脆性破壊伝播に
対する高い抵抗、を有していることが要請されることから、TMCP 法を最大限活用する
ための代表的なマイクロアロイ元素であるニオブを添加することとした。ただし、第３
章で検討した通り、ニオブは HAZ 靭性に対する悪影響が大きいことから、最小限の添加
に留めた。このようにして最適化したコンセプトの成分系に対して、最終的に溶接用 CCT
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図を調査して一般鋼と比較したのが、Fig. 6-17 である。比較に用いた一般鋼は、同様な成
分を含有しているものの、ボロンは無添加、アルミニウム量は通常のレベル、窒素は低
くコントロールされており、開発鋼のコンセプトである低 Al－中 N－B とは各主要成分
の添加量が異なる。 
 
Fig. 6-17 Comparison of CCT diagrams between a conventional and the newly developed steel 
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その結果、同図において明確にわかる通り、開発鋼では HAZ の熱サイクルにおいてもフ
ェライト変態が比較的速い冷却速度のところで生じており、HAZ のオーステナイトから
のフェライト生成を促進することが裏付けられた。 
  以上の成分設計指針に基づき、低温型 LPG 船のタンク・船殻への適用を前提として、
板厚 10mm と 16mm の鋼板（日本海事協会規格 KL33）を製造し、その鋼板および溶接継
手部の性能を評価した。製造した鋼板の化学成分を Table 6-4 に示す。その設計指針に従
い、微量のニオブとボロンを添加し、ボロンと結合しやすい窒素を適量に添加すると同
時に、窒素と結合しやすいアルミニウムを低く抑えた成分系である。供試鋼板は 250 ト
ン転炉によって溶製した溶鋼を連続鋳造機によって長尺スラブとした後、熱間圧延ライ
ンにおいて TMCP を適用して製造した。 
 
Table 6-4 Chemical composition of developed steel (mass %) 
C Si Mn P S Nb Ti B Sol.Al N Ceq Pcm 
0.06 0.13 1.41 0.009 0.002 0.012 0.011 0.0010 0.009 0.0057 0.30 0.14 
Note:  Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Pcm= C + Si/30 + Ni/60 + (Mn + Cu + Cr)/20 + Mo/15 + V/10 + 5B 
 
  LPG 船では、第一に脆性破壊が発生しないような材料が選定されなければならない。
特に溶接継手部の破壊靭性が十分
に確保されていることが重要であ
る。そこで、評価試験では、造船
現場で使用されている代表的な溶
接法、すなわち板厚 10mm 材につ
いては簡易エレクトロガス溶接
（SEG-ARC：溶接入熱 5.9 kJ/mm）、
板厚 16mm 材についてはサブマー
ジアーク溶接 FAB 法（FAB：溶接
入熱 8.6 kJ/mm）を適用して溶接し
た継手を製作し、靭性を中心にし
て調査した。なお、板厚 10mm 材
SEG-ARC継手は圧延方向（L方向）、 Fig. 6-18 Charpy absorbed energy in the HAZ 
of high heat input welding 
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板厚 16mm 材 FAB 継手は圧延直角方向（T 方向）の継手とした。 
  Fig. 6-18 はこれらの溶接継手から採取した V-ノッチシャルピー衝撃試験結果を示し
たものである。ただし、板厚 10mm 材に対しては 7.5ｘ10ｘ55mm のサブサイズ試験片を
採用した。日本海事協会の KL33 規格 86)では、-51℃（-46℃－5℃）での吸収エネルギー
は、板厚 10mm 材 SEG-ARC 溶接では 34 Joule 以上（L 方向、平均値）、板厚 16mm 材 FAB
溶接では 27 Joule 以上（T 方向、平均値）である。本図から明らかなように、fusion line
部から HAZ 外層部まで、規格値を十分に満足する高い安定した吸収エネルギーが得られ
ている。 
 
Fig. 6-19 Center-notched wide plate tensile test result at the fusion line of 
16mm-thick FAB weldment 
 
  更に、板厚 16mm 材の FAB 溶接継手 fusion line 部に 0.1mm 幅の機械切欠を設けた中
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央切欠付広幅引張試験を行った。Fig. 6-19 に試験結果を示す。Kc 値は経験的に温度の関
数であり、式(6-1)のように表すことができることから 87)、試験結果をこの関係で外挿す
ると、LPG 温度（-46℃）での Kc 値は 364 MPa√m となる。Fig.6-19 のような長い中央切
欠を有し、かつ溶接熱影響部に切欠を設けた試験片では、一般の non-Ni アルミキルド鋼
の場合には-46℃で脆性的に破壊が発生・進展すると考えられることから、脆性破壊に関
する関係式(6-1)を適用してデータを外挿することは十分に妥当な方法であると判断でき
る。 
  Kc = K0 exp(－T0/T)                          (6-1) 
ここで、K0、T0 は材料常数、T は温度(K）。 
 
一方、シャルピー衝撃試験結果と中央切欠付広幅引張試験結果との相関式(6-2)～
(6-4)
88)を用いて、fusion line 部に対する KL33 規格の吸収エネルギー（vE-51℃＝27 Joule）
と等価な Kc 値を算出すると、LPG 温度で 117 MPa√m となる。 
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ここで、 
vEr はシャルピー吸収エネルギー（kgf･m）、 
vTre はシャルピー吸収エネルギー遷移温度（K）、 
σy0 は公称降伏点（kgf/mm
2）、 
  40
2
0  aTiy 応力場σy0 における許容き裂長さ（2a）80mm に対する破壊発生限界温度、 
vTrs はシャルピー延性－脆性遷移温度（K）、 
ｔは板厚（mm）、 
X は切欠先端位置の材質によって定まる値（K）、今回の場合 56.1 
Kc は破壊靭性値（kgf√mm/mm2）、 
Tk は温度（K）、 
ｋ0 は材料常数。 
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すなわち以上の試算より、実測した板厚 16mm 材の FAB 溶接継手の Kc 値は日本海
事協会規格要求値（規格要求吸収エネルギーに等価な Kc 値）を十分満足しており、脆性
破壊発生の危険に対して十分な安全性を有していると判断できる。 
  更に、LPG 船の安全性確保の観点からは、脆性亀裂伝播停止性能も十分に配慮され
なければならないことから、微量 Nb 添加 TMCP の効果を確認するためにも、母材に対し
て本特性について調査を行った。 
一般に長大き裂の伝播を停止するクラックアレスターとして有効と考えられる材料
の破壊靭性値、Kca 値、については研究されており、Keff の考え方 87)を適用した実船殻
での脆性破壊事故例の逆解析結果 89)や SR193 研究部会共同研究の大型試験片による脆性
き裂伝播停止試験結果 90)などから、き
裂伝播部幅 400～500mm 程度の標準
試験片によって求めた Kca 値が使用
温度で 124～186 MPa√m 以上あれば
良いと考えられている。そこで、板厚
16mm 材に対して（L 方向）、き裂伝播
部幅 500mm の標準温度勾配型二重引
張試験を実施し、Kca 値を調査した。
その結果、Fig. 6-20 に示す通り、LPG
温度で 264 MPa√mのKca値であるこ
とが確認され、当該開発鋼板は脆性き
裂伝播停止特性に対しても十分な安
全性を有していることが明らかとな
った。 
  Table 6-5 に、以上の評価結果を、その基準と共に集約して示す。 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-20 Double tenion test result for the  
16mm-thick test plate 
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Table 6-5 Summary of evaluation test results 
 Thick. 
(mm) 
Properties of base metal (L) Toughness at fusion line 
YP 
(MPa) 
TS 
(MPa) 
vE-51℃ 
(Joule) 
Kca-46℃ 
(MPa√m) 
 
Welding 
method 
vE-51℃ 
(Joule) 
Kca-46℃ 
(MPa√m) 
Test 
Result 
10 418 468 172 --- L SEG-ARC 
5.9 kJ/mm 
121 --- 
16 416 466 286 264 T FAB 
8.6 kJ/mm 
162 364 
Aimed 
Value 
10 
≧325 
440 
～ 
560 
≧34 
≧124 
L 
--- 
≧34 --- 
16 ≧41 T ≧27 ≧117 
 
  以上の評価試験の結果、低 Al－中 N－B 系という成分コンセプトを採用することに
よって、大入熱溶接 HAZ 部のフェライト変態促進、組織均一化が可能となり、HAZ 部で
も低温 LPG 船用として高い靭性を確保していることがわかった。その結果、本開発鋼は
実際に多くの LPG 船に適用されることとなり、プロダクション試験においても HAZ 部の
安定した靭性が確認されている。 
 
 
第６－４節 結論 
 
  第５章までの研究成果に基づき、実際に HAZ で高い靭性が得られるような鋼材成分
設計手法について検討した。ただし、小入熱多層溶接で HAZ 靭性が务化する主要因が
M-A 組織であるのに対して、単パス大入熱溶接では粗大オーステナイトからの変態組織
の均一度が重要であることがわかっており、適正な鋼材設計手法は両者で異なると考え
られ、両溶接法それぞれに適した成分設計手法について検討した。まず小入熱多層溶接
時に HAZ 靭性を向上させる成分設計手法について検討した結果、以下の結論を得た。 
（１）HAZ 靭性改善のために M-A 組織の量、形態を制御することが重要であり、その観
点から低 C－低 Si－低 Al－微量 Nb･Ti 系の成分系が妥当であることが推論された。特に
アルミニウムを低減することは、鋼中の炭素の拡散速度を高める効果があり、M-A 組織
の生成を抑制するために有効であると考えられた。 
（２）SHELL の MARS-TLP 用厚鋼板に本成分設計手法を適用し、API RP2Z 規格の
HAZ-CTOD 認定試験を実施した結果、開発鋼板は３種類の小入熱多層溶接 HAZ 部でシャ
ルピー試験、CTOD 試験共に高い安定した靭性を有していることが実証された。 
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（３）その結果、開発鋼は高いHAZ靭性が要求されるMARSのような海洋構造物の critical
な部材向け鋼材として大量に使用されることとなった。 
 
次に、単層大入熱溶接時に HAZ 靭性を向上させる成分設計手法について検討した結
果、以下の結論を得た。 
（４）HAZ 中の粗大化されたオーステナイトからの均一なフェライト変態を促進するた
めにボロンの添加が有効であり、ボロン活用時に効果を最適化するために低 Al－中 N－B
系の成分設計手法が提案された。 
（５）更に研究レベルの鋳込み試験によって詳細な最適成分範囲の絞込みを行った後、
LPG 船タンク・船殻用鋼材としての評価試験を行った結果、SEG-ARC 溶接、FAB 溶接の
ような大入熱溶接においても-51℃で高い HAZ 靭性を有する鋼材を供給できることが実
証された。 
（６）その結果、開発鋼は低温 LPG 船用鋼材として、大量に生産されることとなった。 
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第７章  総    括 
 
  TMCP 法を主体にして生産される最近の厚鋼板は、経済的でありながら優れた破壊安
全性を有するようになってきた。しかし、それらの厚鋼板から鋼構造物を建設するため
に不可欠な溶接部、特に鋼材の観点からみた場合の溶接熱影響部（HAZ）、は再熱変化を
受け、母地自体の靭性が务化すると同時に種々のミクロ的、力学的な不均一をもたらし、
破壊安全性の面から最後まで課題が多く残っている箇所である。この HAZ 靭性改善のた
めに、これまで数多くの研究がなされ、HAZ靭性务化をもたらす支配因子がほぼ確定され
た。 
  ミクロ的には、HAZ 靭性の支配因子が M-A組織とオーステナイト粒の粗大化（ないし
はオーステナイト粒径と他の組織要因の結果としての破面単位）とにほぼ同定された。
また、溶接金属～HAZ～母材における降伏強度の変化といった、マクロ的な力学的不均一
が HAZ 破壊を引き起こす機構ついても、力学的に解析された。これらを全て総括した形
での HAZの破壊安全性に関する統計的手法も確立された。 
ところがこれらの個々の精緻な研究、理論を知っていたとしても、溶接 HAZ からの
脆性破壊が実際に HAZ のどこから、どういう機構で発生するのか？ 全ての溶接条件で
これまでの議論が成立するのか？ 等といった具体的な疑問に対しては、方向性を与え
てくれるような議論はこれまで十分に研究し尽くされていないのが現状である。そこで、
本論文では、旧来の研究を橋渡しする形で、鋼材への添加元素～溶接入熱の違いに応じ
た変態挙動への影響～溶接 HAZ のミクロ組織変化～破壊発生機構、を見渡す因果関係に
焦点を絞って研究を進めた。 
  まず第２章では HAZ 靭性のミクロ的な支配因子とされている M-A 組織の形態観察を
通して、その影響を従来の研究をトレースする形で整理した。第３章は、冶金的な母材
成分の影響という観点からの橋渡し的な研究であり、元素として影響力の最も顕著なマ
イクロアロイに焦点を絞って研究した。第４章は第２章で調査したミクロ的な支配因子
によって実際に HAZ からの破壊が発生する様子を調査、考察したものであり、ミクロと
力学的破壊機構の橋渡しとなる研究である。第５章では、溶接入熱が変化した場合のミ
クロ的靭性支配因子の変化を調査、議論したものであり、従来小入熱と大入熱で個別の
議論をしていたものを、一括して橋渡しする研究である。第６章は第２章から第５章ま
での研究で得られ、議論された研究の成果を実際の鋼材に応用したものであり、基礎研
 126 
究と実用化の橋渡しを行うものである。 
  以下に、本研究で得られた主要な結論を総括して述べる。 
 
第１章では、序論としてこれまでの研究と問題点をまとめ、本論文の構成について
説明した。 
第２章では、小入熱多層溶接の時に HAZ 靭性のミクロ的な支配因子とされている M-A
組織を、再現熱サイクル試験によって HAZ 組織分類毎に観察した。更に、それぞれの熱
サイクル材の機械的性質も調べることによって、ミクロ因子と機械的性質の対応関係に
ついても調査した。その結果、高温に加熱された後に急冷却される CGHAZ 部では板状の
M-A組織が生成され、α地も過飽和の炭素を含有して硬化している様子がわかった。この
CGHAZ 部が完全に逆オーステナイト変態しない程度の比較的低温域に再熱された場合に
も、M-A組織はそのままの形態か、ないしは分断されたラス状の形態で残留し、再熱条件
によっては（α―γ二相域への再熱）元の CGHAZ よりも靭性が务化することが観察され
た。靭性が务化した場合には、M-A組織の量自体も増加しており、新たに M-A組織がα地
から生成しているものと思われた。このようなラス状ないしは板状の M-A 組織が生成し
た場合には、HAZ靭性は M-A組織量の増加に比例して顕著に务化することがわかった。低
温γ域に加熱ないしは再熱された HAZでは、M-A組織は生成するものの、塊状でランダム
にフェライト粒界付近に生成しており、フェライト自体も炭素固溶度の低い軟質なもの
となっていることが読み取れた。このような塊状の M-A組織の場合には、M-A組織量が増
加しても HAZ靭性の务化は非常にわずかであった。すなわち、M-A組織が生成するために
HAZ靭性が単純に务化するものではなく、M-A組織がα地の変形を拘束する形でラス状に
生成した時のみ、HAZ 靭性の顕著な务化をもたらすということが明確となった。 
第３章では、HAZ 部の靭性に対して最も影響力の大きい元素と考えられているマイク
ロアロイ元素に焦点をあて、その代表的元素である Ti と Nb について CGHAZ の熱サイク
ルに伴う変化、影響について調査した。マイクロアロイは強力な炭窒化物生成元素であ
り、通常母材中には炭窒化物として存在することから、溶接熱に伴うこれら炭窒化物の
存在形態の変化について観察、推定を行った。その結果、TiN以外の炭窒化物は熱サイク
ルに伴って溶解してしまうことがわかった。ただし、Tiと Nbの両元素を含んだ鋼の場合
には母材中には Ti-Nb 複合炭窒化物が生成され、ピーク温度で全ての炭窒化物が一旦溶
解した直後に、ピーク温度において熱力学的に安定な TiN に富んだ炭窒化物となって再
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析出することがわかった。その結果、Tiと Nb を複合添加した鋼では CGHAZ中のオーステ
ナイト粒成長が単調ではなく、ピーク温度付近で不均一な粒成長を起こすことから混粒
となる場合があり、HAZ 靭性に与える影響は Ti 単独添加鋼の場合に比べて複雑なものと
なる。また、ピーク温度で母材に再固溶した Ti や Nb は、溶接入熱が低い場合には冷却
後も母地に過飽和に固溶したまま残り、γ→α変態挙動に大きな影響をもたらしている
ことが推察された。一方、大入熱溶接の場合には一旦固溶した Ti や Nb は冷却サイクル
中に炭窒化物として全て再析出し、γ→α変態へ与える影響は弱くなるものと考えられ
た。 
また、ボロンもマイクロアロイと同様な性質を有しており、実用上有用な元素であ
ることから、同時に冶金的な洞察を加えた。ボロンのマイクロアロイとの決定的な違い
は、元素の大きさが小さいことであり、その結果母地中の拡散速度が非常に速く、比較
的小入熱の溶接サイクルにおいても冷却中に BNとして再析出し、これが変態組織に影響
を与えるものと考えられた。 
第４章では、小入熱多層溶接の場合に、HAZからの破壊が実際にどのように生じるか
を調べるべく、第２章と同じ鋼材を用いて同じ溶接入熱で実溶接継手を製作し、Fusion 
lineにおいて CTOD試験を実施した。その結果を解釈すべく、第２章の試験結果を利用し
て HAZ 中各組織の機械的性質を推定する方法を開発し、CTOD 試験片を破壊ノッチ先端で
セクショニングした断面組織に適用した。その結果、HAZ中の破壊起点は常にラス状 M-A
組織によって硬化した領域（LHZ）の端部に相当していた。ただし、その起点は必ずしも
CTODノッチ先端線上で最も靭性の务化した個所とは限らないことがわかった。すなわち、
LHZ が周囲の軟化部の塑性変形によって塑性拘束を受け,その影響が一番大きい LHZ 端部
から破壊が発生するという構図をみることができた。 
第５章では、溶接入熱に伴う HAZ 靭性支配因子の変化について調査した。まず、小
入熱時に HAZ 靭性务化因子のひとつである M-A 組織は、入熱が増加して緩冷却となるこ
とによって分解し、その HAZ 靭性への悪影響が消失することが確認できた。また、小入
熱時のもうひとつの HAZ 靭性支配因子であるオーステナイト粒径についても、溶接入熱
が大きい場合には、HAZ 靭性との相関が弱まることが観察された。一方、最終の HAZ組織
も加味した破壊に対する粒度を示す破面単位で整理すると、HAZ靭性との相関が非常に強
いことがわかった。すなわち、溶接入熱の増加につれて、その HAZ 支配因子が（M-A組織
＋オーステナイト粗大化）から（破面単位）へと移り変わることがわかった。 
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第６章では、第２章から第５章で得られた成果を応用し、HAZ靭性の良好な鋼材を開
発した。第５章の成果として明確になったごとく、小入熱溶接と大入熱溶接では HAZ 靭
性を支配するミクロ因子が異なることから、それぞれの溶接に適した鋼材を個別に開発
した。まず、小入熱溶接施工される代表的な鋼構造として、海洋構造物を取り上げ、そ
れに適した高性能厚鋼板を開発した。M-A 組織の生成を抑制するために、Al 量を下げる
ことによって鋼中の炭素原子の拡散速度を上げ、冷却中の M-A の分解速度を高めるとい
う思想に則って開発した、API 2W規格の最大 102mm厚 Gr.50および最大 76mm厚 Gr.60鋼
板は、安定した高い HAZ 靭性と優れた溶接性とを具備し、メキシコ湾岸の MARSを始めと
する多くの TLP に採用された。一方、大入熱溶接施工される代表的な鋼として LPG 船タ
ンクおよび船殻材を取り上げ、SEG-ARC溶接のような大入熱溶接が実施されても LPG設計
温度（-51℃）で高い HAZ 靭性を保持し得る鋼材を開発した。そのためにボロンを活用し、
HAZ中に均一なフェライト生成を促進し、その効果を最大限に利用するために、低 Al-中
N化するという手法を適用した。その結果、大入熱溶接を実施しても、LPG設計温度で破
壊発生および破壊進展に対して優れた抵抗を有することが確認され、多くの LPG 船に適
用された。 
 
  以上の研究を通して、低炭素鋼溶接熱影響部の靭性がどのようなミクロ因子に影響
され、その結果として溶接継手 HAZ からの脆性破壊がどのように発生するかという機構
について系統的に理解することができた。これらの因果関係の底に存在する鉄鋼材料の
性質をさらに掘り下げていくことによって、溶接部の品質を今後とも更に向上させてい
くことができるものと信じている。 
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